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本論文で使用する記号一覧 
 
a（Half crack length : m）；き裂長さの半長 
ac（Critical crack length : m）；最終破断に至るき裂長さ 
ai（Initial crack length : m）；初期き裂長さ 
da/dN（Fatigue crack growth rate : m/cycle）；疲労き裂進展速度 
dm（Mean WC grain size : m）；WC 粒子の平均粒径 
dWC（WC grain size : m）；WC 粒子の粒径 
F（Correction factor for crack shape）；き裂形状の補正係数 
K（Stress intensity factor : MPam1/2）；応力拡大係数 
K（Stress intensity factor range : MPam1/2）；応力拡大係数範囲 
Keff（Effective stress intensity factor range : MPam1/2）；有効応力拡大係数範囲 
Keffth（Threshold effective stress intensity factor range : MPam1/2） 
；下限界有効応力拡大係数範囲 
KIc（Fracture toughness value : MPam1/2）；破壊じん性値（モード I） 
Kfc（Fatigue fracture toughness value : MPam1/2）；疲労破壊じん性値 
Kmax（Maximum stress intensity factor : MPam1/2）；最大応力拡大係数 
Kmin（Maximum stress intensity factor : MPam1/2）；最小応力拡大係数 
Kth（Threshold stress intensity factor : MPam1/2）；下限界応力拡大係数 
Co（Binder free path : m）；Co 相厚さ 
m（Binder mean free path : m）；Co 相厚さの平均 
m（Material factor for Paris law）；Paris 則における材料定数 
N（Number of cycles : cycles）；繰返し数 
Nf（Number of cycles to failure : cycles）；破断までの繰返し数 
R（Stress ratio）；応力比 
Ra（Surface roughness : m）；表面粗さ（算術平均粗さ） 
rp（Plastic zone size : m）；塑性域寸法 
a（Stress amplitude : MPa）；応力振幅 
B（Bending strength, Tensile strength : MPa）；曲げ強度，引張強度 
max（Maximum stress : MPa）；最大応力 
min（Minimum stress : MPa）；最小応力 
w（Fatigue limit : MPa）；疲労限度 
y（Yield stress : MPa）；降伏応力 
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第 1 章 
序   論 
 
1.1 研究の背景 
 超硬合金（cemented carbides）とは，周期表[1]第 4，5，6 族に属する 9 種類の金属（チタ
ン＜Ti＞，バナジウム＜V＞，クロム＜Cr＞，ジルコニウム＜Zr＞，ニオブ＜Nb＞，モリブ
デン＜Mo＞，ハフニウム＜Hf＞，タンタル＜Ta＞，タングステン＜W＞）の炭化物粉末を
鉄（Fe），コバルト（Co），ニッケル（Ni）などの鉄族金属を用いて焼結結合した合金の総
称であるが，タングステンカーバイド（WC）と Co を組合せた WC-Co 系合金の特性は非常
に優れており，一般的には WC-Co 系合金のことを指す[2]．広義の意味ではサーメットやセ
ラミックス，焼結ダイヤモンドなどの超硬質工具材料を包括する場合もある[3]が，本論文で
は WC-Co 系合金のことを超硬合金と表記する．超硬合金は開発されてから 100 年余りと，
比較的新しい材料であるが，これまでに WC と Co の組合せに勝る合金は誕生していないと
も言われている[4]．図 1-1 に代表的な超硬合金の材料組織を示す．図に示すように，超硬合
金の主成分は硬質粒子である WC 粒子であり，粒子の間を占める Co は WC 粒子の結合材と
して使用されている． 
 
 
 
 
 
Fig. 1-1 Typical microstructure of a WC-Co cemented carbide. 
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超硬合金は，ダイヤモンドやセラミックスに次ぐ高い硬度を有しており，工具鋼などに
比べて優れた耐摩耗性が期待できるため，金型・機械部品や切削工具などに幅広く用いら
れている．本合金と工業的に用いられている硬質材料や工具鋼などとの位置づけを図 1-2 に
示す．超硬合金の硬さやじん性といった基本的な特性は，セラミックスやサーメットなど
の脆性材料と，工具鋼などの延性を示す材料との中間的な位置づけとなっている． 
 
 
Fig. 1-2 Schematic hardness-toughness relationship for several industrial materials. 
 
 
 超硬合金の特性は，WC 粒子の粒径（WC 粒径）や Co 含有量によって異なり，図 1-3 に
示すように，一般的には WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど高硬度で低じん性
となる．市販の超硬合金は WC 粒径が 0.2～10 m，Co 含有量が 0～30 wt%の範囲となって
おり，これらを制御することで幅広い特性の材種を得ることができる．超硬工具協会規格
（CIS）に従うと，超硬合金の材種は表 1-1～1-3 のように分類・識別され[5]，例えば VF-10
などのように表記される． 
 
 
Fig. 1-3 Schematic wear resistance as functions of WC grain size and Co content. 
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Table 1-1 CIS019D classification of cemented carbides (first digit of five digit number)[5]. 
 
Code Binder composition 
V Co 
R Co/Ni 
N Ni 
 
 
Table 1-2 CIS019D classification of cemented carbides (second digit of five digit number)[5]. 
 
Code Mean WC grain size* [m] 
F 1.0 ≦ , < 1.0 
M 1.0 ≦ , < 2.5 
C 2.5 ≦ , < 5.0 
U 5.0 ≦ , < 5.0 
(*) Representative values of each company 
 
Table 1-3 CIS019D classification of cemented carbides (fourth and fifth digits of five digit 
number)[5]. 
 
Code Nominal hardness*1 [HRA*2] 
10 93 ≦ , < 93 
20 92 ≦ , < 93 
30 91 ≦ , < 92 
40 89 ≦ , < 91 
50 87 ≦ , < 89 
60 85 ≦ , < 87 
70 82 ≦ , < 85 
80 82 ≦ , < 82 
(*1) Representative values of each company 
(*2) Rockwell A hardness[6] 
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超硬合金は前述のように，工具鋼などに比べて優れた耐摩耗性を有するため，切削工具，
しゅう動部品をはじめとする機械部品，金型や圧延ロールなど多くの用途がある[7]．図 1-4
の例に示すように，WC 粒径や Co 含有量を制御することで用途に適した材種が使い分けら
れている． 
 
 
Fig. 1-4 Application range of straight cemented carbide grades[8]. 
 
超硬合金を金型や機械部品として用いる際には，使用時に繰返し荷重を受ける．とりわ
け，超硬合金は優れた耐摩耗性を期待して採用されることから付与される負荷は大きく，
金型・機械部品が破損してしまうことがしばしば問題となる．金型・機械部品が本来の期
待通りに摩耗が進行して使用限界（寿命）に至る場合，その損傷は漸近的かつ連続的に増
加するため，ある程度の摩耗を許容したり，寿命を予測したりすることが比較的容易であ
る．しかし，チッピングや欠け，破壊といった現象が生じた場合，生じた途端に金型・機
械部品が使用できなくなることに加え，マクロ的には突発的に生じたようにみえるため，
寿命予測が困難な場合が多い．チッピングや欠け，破壊といった現象には疲労特性（き裂
の発生や進展）が関与していると考えられ，疲労特性を把握することは，金型・機械部品
を破壊させずに効果的に超硬合金を活用することや，超硬合金を使用した金型・機械部品
の性能安定化・向上を目指す場合において極めて重要である． 
W
C
 g
ra
in
 si
ze
,  
m
Co content,  % by weight
5 10 15 20 25 30
20
10
5
4
3
2
1
0.5
Hardness, HV (HRA)
800
1000
(86)
1200
(88)1400
(90)
1600
(92)
1800
(93)2000
(94)2200
Wood
Working
Wire
Drawing Metal
Cutting
Metal forming
and Can Tooling
Rolls
Oil & Gas drilling
and mining,
Mineral and
ground tools
Composite
Machining
5 
 
1.2 ⾦型で起きている問題 
金型は，工業製品を成形するのに用いられる部材であるが，製造工程の最終段階で使用
されるものは製品形状を転写した，複雑な形状を模している．例えば，図 1-5 に示すような
噛合い部分が銅合金などの金属でできた金属ファスナーの製造工程[9]では，噛合い部となる
銅合金に凸と凹の形状を付与するため，フォーミングパンチやフォーミングダイなどの金
型が使用されている．これらの部品は，銅合金を冷間で加工するという過酷な条件下で使
用されるため，耐摩耗性の向上を目的として超硬合金が用いられる．これらの部品は，図
1-6 に模式的に示すように，製品形状を転写した複雑な形状を模しており，図中，特に凹の
形状を有するフォーミングダイでは，局部的な応力集中によって図 1-7 に示すようなき裂の
発生が起こりやすく，さらに，その状態で長期にわたって使用される場合がある．また，
超硬合金のような高強度材料に対しては，研削や切削などの機械加工による形状付与が困
難なために，放電加工により形状が付与されることも多い．この場合には，放電加工時の
熱履歴によって発生したマイクロクラックが初期欠陥となる．いずれの場合においても，
金型の破損は表面を起点として生じ，図 1-8 に示すように，破損に至る場合がある．このよ
うな事象に対しては，疲労特性の中でも特に，表面き裂に対する疲労き裂進展特性を把握
することが重要となる． 
 
 
Fig. 1-5 Schematic illustration of cold forming process for metal fastener[9]. 
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Fig. 1-6 Schematic illustration of forming punch and die. 
 
 
 
Fig. 1-7 Schematic illustration of fatigue crack on forming die. 
 
 
 
Fig. 1-8 Actual example of failed forming die. 
Forming punch
Work piece
Forming die
Fatigue crack
500 m
7 
 
1.3 従来の研究 
材料の疲労に関する研究は 19 世紀にはじまり，金属材料を中心に研究が進んできた[10]．
さらに，セラミックスや複合材料における疲労に対する関心も近年高まっており，本研究
で取扱う超硬合金についても研究事例が増加しつつある．しかしながら超硬合金そのもの
が工具鋼などに比べて高価な材料であること，試験片の取扱いが容易ではないことに依存
して，疲労挙動やメカニズムの把握には多くの労力を伴うことなどから，数多くの調査が
行われている硬さ・強度・じん性値のようなパラメータと異なり，疲労に関する研究は十
分に行われているとは言えない[11]のが現状である． 
疲労特性の中でも最も一般的な研究手法である S-N 曲線の決定，すなわち，疲労寿命や
疲労限度の決定に関する研究事例は超硬合金に対して多数報告されており，例えば多くの
金属材料でも見られるような，繰返し負荷を与えると破断強度が低下するという現象は，
多くの研究者によって確認されている[11]．Schleinkofer らは，繰返し負荷による破断強度の
低下は，一定負荷による破断強度の低下に比べて著しいと報告している[12], [13], [14]．彼らは
さらに，疲労破壊は主に結合相で起こり，合金中の結合相含有量や結合相の種類によって
疲労による破断強度の低下の度合いが異なることから，超硬合金の寿命予測は困難でモデ
リングも活用した更なる研究が必要と指摘している[15]．結合相の影響については三宅ら[16]
や Sailer ら[17]，阪上ら[18], [19]も調査しており，各研究者で WC 粒径や結合相の種類により程
度は異なるものの，いずれも結合相が多いほど破断強度低下の度合いが大きいと結論付け
ている．さらに，このような繰返し負荷による破断強度の低下が結合相量によって異なる
のは，繰返し負荷により疲労するのが主に結合相であり，具体的には Co が fcc 構造から hcp
構造に変化するためという結論で一致している．その他，大塚らによる応力比の影響評価[20]
や，後藤らによる表面加工状態の影響評価[21]，などいくつか報告されているものの，超硬
合金の疲労特性は未だ一般化された結論として確立されていない．なお，上述の研究論文
の中には焼結不良による巣や Co プールなどの欠陥が破壊起点となっている事例も多い．こ
れらの欠陥は焼結技術の向上に伴って減少しており，近年になってようやく超硬合金本来
の性能を評価できるようになりつつあることを指摘しておく． 
上述の研究手法と並んで疲労特性評価が行われるのは，破壊力学や損傷許容設計に基づ
いた疲労き裂進展特性の評価である．上述の研究手法が，初期にき裂のない部材が疲労破
壊に至るまでを対象としており，き裂の発生と進展の両方の現象を扱っているのに対し，
破壊力学的手法では部材にもともとき裂（欠陥）が存在しているとした上で，疲労き裂が
初期き裂長さ（欠陥寸法）から部材が破壊する限界のき裂長さまでのき裂進展現象を扱っ
ている．破壊力学では，き裂先端の応力場の強さを応力拡大係数 K として取扱い，最大応
力max と最小応力min の繰返し負荷が生じる疲労に対して次のように応力拡大係数範囲K
を定義する． 
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aFK   (1-1) 
aFK  maxmax   (1-2) 
aFK  minmin   (1-3) 
minmax KKK    )0( min K  (1-4) 
maxKK    )0( min K  (1-5) 
 
ここで，a はき裂長さ，F は形状や負荷形式に依存する補正項，Kmax は最大応力拡大係数，
Kmin は最小応力拡大係数である．疲労き裂進展特性はこのK の関数として評価され，負荷
応力とき裂長さがわかれば，き裂進展速度 da/dNを求めることができる．図 1-9 に金属材料
における典型的な da/dN-Kの関係を示す．図中の領域Aは疲労き裂進展の初期段階であり，
応力拡大係数範囲の下限界値Kthより小さなKではき裂は進展しない．領域 B は安定的に
疲労き裂が進展する段階であり，da/dN とK の関係は次式のような直線関係で示され，こ
の関係は Paris 則として知られている[22]． 
 
 mKCdNda /  (1-6) 
 
ここで Cと mは材料によって決まる定数である．領域 C はき裂が急速に進展して最終破壊
に至る段階であり，最終破壊に至る K値を疲労破壊じん性値 Kfcという[23], [24], [25]． 
 
 
Fig. 1-9 Typical relationship between da/dN and K. 
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疲労き裂進展特性の評価に関する研究分野においても，研究対象の大半は金属であった
が，近年，セラミックスや複合材料に対しても破壊力学の手法を適用した研究事例が多数
報告されている．一般的な金属材料の場合，疲労き裂の発生や進展は，それがマクロ的に
弾性変形の範囲内であっても，繰返し負荷による塑性ひずみの蓄積やき裂先端の降伏現象
と関連付けて理解されている[10]．一方，塑性変形がほとんど生じないセラミックスなどの
脆性材料においては，繰返し負荷による不可逆的な変形（マイクロクラックの発生，応力
誘起相変態（マルテンサイト変態），界面すべり（繰返し負荷の影響を受けて発生したマイ
クロクラックのき裂面同士の摩擦を伴ったすべり）や，クリープなどが生じながらき裂が
進展すると理解されており，金属材料のような延性を示す材料の挙動とは異なることが知
られている[10], [26]． 
本研究で取扱う超硬合金は脆性材料である WC と延性材料である Co の複合材料であり，
取扱いが難しい．超硬合金の疲労き裂進展に対しては，次のような研究報告がある． 
Evans らは，切削工具に用いられる WC-6%Co 合金に対して，セラミックスでは認められ
ないような繰返し負荷の影響が確かに存在することを示した上で，き裂進展速度 da/dNは K
のピーク値と平均値の両方に依存することを示した[27]．Almond らは，超硬合金のき裂進展
速度 da/dNは一般的な金属よりも強くKに依存し，Paris 則の m値が一般的な金属で見られ
る 2～4 ではなく 10 程度であることや，不安定破面と安定破面が異なることから，繰返し
の効果が存在することとマイクロスケールで破壊挙動に違いがあることを示した[28]．Fry ら
は，細粒から粗粒，6～25%の Co を含む広範囲な超硬合金に対して疲労き裂進展特性を評
価し，他の研究者と同様に Paris 則の m は 10～20 と大きいこと，平均応力の影響が存在す
ること，負荷速度の影響はほとんど見られず繰返しの影響のみが現れること，Co 相厚さが
厚いほど，すなわち Co 含有量が多いほど，あるいは WC 粒径が厚いほど，き裂進展抵抗が
大きいことなどを示した[29]．また，Boo らは Co 相変態と疲労き裂進展特性との関わりにつ
いて調査し，き裂先端の Co 相が繰返し負荷を受けると相変態を起こして脆化し，き裂が進
展することを示した[30]．上述のような結論は，他の研究者からも報告されている（Hirose
ら[31], [32]，Ishihara ら[33]，Knee ら[34]）．Llanes らはさらに基礎データを蓄積して，超硬合金
のき裂進展速度はK よりも Kmaxに強く依存することや，Co 相厚さや WC 粒子間隔が破壊
じん性値 KIcやき裂進展の下限界応力拡大係数 Kthに影響を及ぼすことを示した上で[35], [36]，
WC 粒径や Co 含有量と疲労き裂進展特性，さらには疲労限度との関係の議論にまで発展さ
せている[37]． 
このように，超硬合金は広く一般に用いられている実用材であることから，その疲労や
破壊の挙動に対する関心が高く，その重要性は認識されている．ただし，上述の疲労き裂
進展特性に関する報告事例のほとんどは貫通き裂を対象としたものであり，1.2 節で述べた
ような表面き裂を対象とした研究事例は極めて少なく，また，疲労強度特性と疲労き裂進
展特性を総合的に検討した事例はほとんどない． 
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1.4 本研究の⽬的 
 本研究では，実用的に超硬合金を金型・機械部品に活用することを念頭に置き，超硬部
品を破壊させずに効果的に活用するための合金選定や合金開発の指針を得ることを目的と
した．具体的には，疲労破面の詳細な分析（フラクトグラフィ）による超硬合金の疲労破
壊過程の検討，および破壊力学に基づいた表面き裂に対する疲労き裂進展特性の評価と，
これらに対する WC 粒径ならびに Co 含有量といった微細組織の影響評価を行った．特に疲
労き裂進展特性の評価では貫通き裂の進展特性との比較や，疲労き裂進展寿命の推定，疲
労き裂進展経路の詳細な分析を行い，疲労き裂進展を抑制する方法について検討した． 
 尚，本研究は YKK グループとの共同研究であり，グループ内で使用される金型・機械部
品の性能安定化・向上を目指している．さらに，本研究で得られた知見は YKK グループの
みならず広く社会で役立つものと考えている． 
 
1.5 本論⽂の構成 
本論文では，工具鋼などに比べて優れた耐摩耗性を有し，切削工具や金型，機械部品な
どに広く用いられている超硬合金に対し，疲労特性の中でも特に，実際の金型で観察され
る微小な表面き裂を対象とした疲労き裂進展特性の評価について，破壊力学的検討を加え
ながら積重ねた実験結果をまとめたものである．本論文は 6 章から構成されている． 
第 1 章では，超硬合金の解説と工業的な使われ方を概観し，さらに効果的に活用するた
めの課題を示した上で本研究の目的を述べた．本研究では超硬合金の中でも特に機械的特
性に優れた WC-Co 系合金に焦点を絞り，実用的に金型・機械部品に破壊させずに効果的に
活用するための合金選定や合金開発の指針を得ることを目的とした． 
第 2 章では，疲労き裂進展特性に関する研究に先立ち，本研究で取扱う供試材の選定理
由とそれぞれの基本特性について詳細に示した．本研究では将来的に金型への活用が期待
される細粒超硬合金を軸に，WC 粒径や Co 含有量の影響を評価できる材種を取り上げた．
超硬合金の各機械的特性評価方法は必ずしも標準化されておらず，選定した供試材を同じ
基準で評価することを念頭に置き，評価方法にも検討を加えた．さらに，疲労特性に対す
る微細組織の影響を検討するため，WC 粒子の粒度分布や Co 相厚さなどについても評価し
た． 
 第 3 章では，将来的に金型への活用が期待される細粒超硬合金に対し，初期欠陥のない
平滑試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，疲労寿命の評価を行うと共に，詳細な破面
観察により疲労破壊形態を調査した．また，全長 4～6 m の初期き裂を有する微小切欠付
試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，き裂長さ 10 m までの範囲で疲労破壊過程にお
ける疲労き裂進展挙動を調べた．さらに，疲労寿命や疲労強度などの疲労強度特性に対す
る WC 粒径および Co 含有量の影響を評価した． 
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第 4 章では，将来的に金型への活用が期待される細粒超硬合金に対し，全長 160 m の初
期き裂を有する切欠き試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，同合金の疲労き裂進展特
性について検討した．特に，第 3 章で観察された疲労破面から，微小な表面き裂に対する
疲労き裂進展特性を評価することが重要と考え，き裂長さが 1 mm 以下の表面き裂に対する
疲労き裂進展特性評価を実験的に行った．得られた実験結果に対し，破壊力学に基づく評
価（応力拡大係数 K による整理や疲労き裂進展寿命の算出）を行うとともに，疲労き裂進
展経路の詳細な観察により第 3 章で得られた疲労破面との相関を検討した．  
第 5 章では，超硬合金の疲労き裂進展特性に対する WC 粒径および Co 含有量の影響につ
いて検討した．特に，第 4 章と同様に初期き裂長さ 160 m からき裂長さ 1 mm までの範囲
における表面き裂に対する疲労き裂進展特性評価を実験的に行った．さらに，本章の実験
結果と第 3 章で得られた実験結果から，実際の金型部品に対する寿命安定化・向上を目指
した合金設計，合金開発の指針を述べた． 
第 6 章では，第 5 章までに記述した内容をまとめ，結論を述べた． 
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第 ２ 章 
供 試 材 の 選 定 と 基 本 特 性 の 評 価 
 
2.1 緒 ⾔ 
第 1 章で述べたように，超硬合金の特性は WC 粒径や Co 含有量などの微細組織の影響を
受ける．疲労き裂進展特性を評価する上では，供試材となる超硬合金について詳細に把握
しておく必要がある．本章では，本研究で用いる供試材について，その選定理由，微細組
織と化学成分，各種機械的特性について述べる．超硬合金の基本的な機械的特性は，各超
硬メーカーから提示されるカタログデータ[1], [2], [3]によりある程度知ることができる．しか
し，その評価方法は必ずしも標準化されておらず，複数社のカタログデータをそのまま比
較することはできない．また，WC 粒径や粒度分布，Co 含有量などの化学組成に関しては
企業秘密とされ，開示されないことも多い．そこで，本研究の供試材について同じ条件で
比較することを目的に，組織と化学成分，機械的特性の評価を行った． 
 
2.2 供試材の選定 
図 2-1 に，WC-Co 系超硬合金の材種分類記号と硬さの関係を示す[4]．図中に分類記号の表
記がない領域は一般的にはほとんど用いられていない．現状，金型や機械部品には硬さと
じん性のバランスが取れた VM-40 から VM-60 の材種が使用されることが多い．しかし，第
１章でも述べたように，耐摩耗性の向上を期待する場合には，細粒で硬い材種を使用する
ことが求められる．そこで，本研究では現状，金型・機械部品に使用される代表的な VM-50
相当材種と，硬さを低下させずにじん性の向上が期待できる VC-50 相当材種，高硬度で耐
摩耗性に優れるため将来的に金型・機械部品への活用が望まれる VF-30～VF-50 相当の材種
の中から，WC 粒径ならびに Co 含有量の影響をそれぞれ評価できる合計 5 種類の材種を選
定した．選定した供試材の材種分類記号と，本論文中での各供試材の呼び名を表 2-1 に示す． 
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Fig. 2-1 Mapping example of classification of cemented carbides[4]. 
 
 
 
Table 2-1 Corresponding table between labeled name of specimens in this paper and CIS code. 
 
 Labeled name of specimen CIS code 
1 F-13Co VF-40 
2 M-13Co VM-50 
3 C-13Co VC-50 
4 F-18Co VF-50 
5 F-10Co VF-30 
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2.3 微細組織と化学成分 
図 2-2 に，電界放射型走査電子顕微鏡（FE-SEM）にて撮影した各供試材の材料組織を，
表 2-2 に，蛍光 X 線にて定量分析した化学成分を示す．図および表に見られるように，(a) 
F-13Co，(b) M-13Co，(c) C-13Co はそれぞれ同程度の Co 含有量（13 wt%）で WC 粒径が異
なる材種，(d) F-10Co，(a) F-13Co，(e) F-18Co はそれぞれ同程度の WC 粒径（細粒）で Co
含有量が異なる材種である． 
 
     
(a) F-13Co 
 
     
(b) M-13Co 
Fig. 2-2 Microstructures of WC-Co cemented carbides used in the present study. 
WC
Co
1m
1m
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(c) C-13Co 
 
 
(d) F-10Co 
 
Fig. 2-2 Microstructures of WC-Co cemented carbides used in the present study. 
 
1m
1m
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(e) F-18Co 
Fig. 2-2 Microstructures of WC-Co cemented carbides used in the present study. 
 
Table 2-2 Chemical compositions* of test specimens. 
Specimen 
Chemical compositions [wt%] 
Co Cr W and C 
F-13Co 13.0 0.51 Bal. 
M-13Co 12.8 0.08 Bal. 
C-13Co 12.7 0.08 Bal. 
F-10Co 10.1 0.51 Bal. 
F-18Co 17.7 0.46 Bal. 
(*)蛍光 X 線による定量分析；YKK 株式会社 工機技術本部 分析解析センター 
 
超硬合金の機械的特性について論じる際，WC 粒径や Co 相厚さなどの微細組織と関連付
けた議論がしばしば行われる[5]．本研究でも超硬合金の疲労き裂進展特性について議論する
ためには微細組織を詳細に分析しておくことが重要と考え，図 2-2 に示したような組織写真
を用いて，各供試材の WC 粒径や Co 相厚さを評価した．WC 粒径は，図 2-3(a) に示す評価
例のように，各 WC 粒子の面積と同等面積を有する円の直径に換算した面積円相当径を用
いた．本評価方法では，WC 粒子を任意の平面で切断した断面の面積として評価しているた
め，実際の粒子径（粒子の最大径）よりも低く見積もっている．このため，評価結果は必
ずしも第 1 章の表 1-2 に示した超硬合金材種分類記号（F，M，C）と WC 平均粒度の定義
との関係に合致していない．また，Co 相厚さは，図 2-3(b) に示す評価例のように，組織写
真における任意の直線上に存在する WC粒子と WC粒子の隙間を Co相厚さとして測定した．
1m
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このとき，図 2-3(b)の矢印で示すように，WC 粒子と WC 粒子の隙間が 0.05 m 未満で WC
粒子がほぼ接しているように見られるものは 0 m とした．WC 粒径，Co 相厚さともにそれ
ぞれ 1000 個以上の WC 粒子や Co 相について測定を行い，平均値（個数平均）や範囲を求
めた．評価結果を表 2-3 に示す． 
 
(a) WC grain size, dWC (b) Binder free path, Co 
Fig. 2-3 Evaluation examples for WC grain size and binder free path. 
 
Table 2-3 Microstructural parameters for test specimens. 
Specimen 
Mean WC grain size, dm 
[m] 
Range of WC grain size 
[m] 
Binder mean free path, m 
[m] 
F-13Co 0.45 0.05 ~ 2.0 0.09 
M-13Co 0.76 0.1 ~ 4.0 0.16 
C-13Co 1.08 0.1 ~ 9.6 0.31 
F-10Co 0.45 0.05 ~ 1.8 0.09 
F-18Co 0.45 0.05 ~ 2.0 0.11 
 
さらに，5 種類の材種に対する WC 粒度と Co 相厚さの分布の違いを図 2-4，2-5 に示す．
各図(a)は Co 含有量が同等で WC 粒径が異なる 3 種類の材種（F-13Co，M-13Co，C-13Co）
の比較結果，各図(b)は WC 粒径が同等で Co 含有量が異なる 3 種類の材種（F-10Co，F-13Co，
F-18Co）の比較結果である．なお，図 2-4 において，縦軸は各粒子の存在割合を表現するた
めに，面積割合（各レンジでカウントされた WC 粒子の数×各レンジの面積の割合）を示
している．図 2-4(a)から F-13Co の WC 粒度範囲が 0～2 m と最も狭く，次に M-13Co の粒
度範囲が 0～4 m，C-13Co の粒度範囲が 0～10 m と拡がっているのが分かる．C-13Co の
粒度分布は 0～4 m の範囲では M-13Co と大差ないように見えるが，4 m 以上の WC 粒子
が存在している点で明確な違いがある．一方，図 2-4(b)からは，F-10Co，F-13Co，F-18Co
Co＜0.05 m
2 m2 m
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の 3 材種はいずれも同様の WC 粒度分布であることが分かる．また，図 2-5(a)(b)からいずれ
の材種においても Co 相厚さの分布には違いがなく，Co 相厚さが 0.05 m 以下で WC 粒子
同士がほぼ接触しているとみなせる箇所が多く存在していることが分かる．Co 相厚さが 0.6 
m 以上の範囲を拡大すると，違いはわずかであるが C-13Co と F-18Co において Co 相厚さ
が 1 m 以上のものが存在していることが分かる．図 2-5 の縦軸は Co 相の個数の頻度とし
て表記しているため，その存在割合は小さく見積もられているが，図 2-2 の組織写真に示し
たように，厚い Co 相が存在する割合は C-13Co と F-18Co で顕著である． 
 
 
(a) 13%Co alloys with different WC grain sizes 
 
(b) Fine grained alloys with different Co contents 
Fig. 2-4 Distribution of WC grain size. 
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(a) 13%Co alloys with different WC grain sizes 
 
 
 
(b) Fine grained alloys with different Co contents 
 
Fig. 2-5 Distribution of binder free path. 
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2.4 機械的特性 
各供試材の機械的特性を表 2-4 に示す．各機械的特性の評価方法及び評価結果については
後述する． 
 
Table 2-4 Mechanical properties of the test specimens*1. 
Specimen 
Young’s 
modulus 
[ GPa ] 
Rockwell A 
hardness 
[ HRA ] 
Vickers 
hardness 
[ HV ] 
Bending 
strength 
[ MPa ] 
Fracture 
toughness 
[ MPam1/2 ] 
SEPB 
method 
IF 
method 
F-13Co 550 90 1,480 4,550 12.4 10.7 
M-13Co 550*2 88 1,280 4,080 15.4 - 
C-13Co 540 88 1,310 3,680 16.4 - 
F-10Co 580 91 1,660 4,500 12.3 7.7 
F-18Co 490 88 1,310 4,450 13.7 - 
(*1)ヤング率とロックウェル A 硬さはカタログ値，その他は実測値． 
(*2) M-13Co のヤング率はカタログデータ未記載のため，Co 含有量から推定した値を示す． 
 
 
 2.4.1 硬さ 
超硬合金の硬さ評価方法として，超硬工具協会規格では，ロックウェル A 硬さ（HRA）
試験による評価方法が規定されている[6]．ロックウェル硬さは工業的には最も一般的な評
価手法である[7]が，学術的にはビッカース硬さ（HV）試験[8]による評価が一般的であり，
超硬メーカーカタログでは HRA と HV が併記されている[1], [2], [3]場合もある．ビッカース
硬さ試験では任意に負荷荷重を選ぶことができるが，超硬合金のビッカース硬さ試験で
は，負荷荷重が大きいほど硬さの値が低下することが知られており，特に負荷荷重 2 kgf
以下では 0.02 kgfから 2 kgfまで負荷荷重を増加させると，ビッカース硬さが 200～300 HV
程度低下するという報告[9]がある．このため，超硬合金の硬さの代表値として用いること
はできないので参考値として取扱う．他の超硬合金に関する学術論文では，硬度変化が
少ない 10 kgf 以上の負荷荷重で測定したビッカース硬さを示している場合もある[10]が，
この場合，超硬合金の材種によっては正四角錐形状を有するビッカース圧痕の四隅にき
裂が生じるため，変形抵抗という意味合いよりも破壊強度という意味合いでの硬さの評
価を行っていることになる．本研究では，き裂を生じさせない範囲でビッカース硬さを
評価した． 
24 
 
表 2-4 に，各供試材製造元のカタログに記載されているロックウェル A 硬さ（HRA）
と，実測したビッカース硬さ（HV）を併記した．ビッカース硬さの実測値は，300 gf，
15 sec の条件で n = 10 測定した平均値である．ビッカース硬さ測定用の供試材として，第
3 章で述べる疲労試験片のつかみ部から切り出し，測定面を鏡面研磨した小片を用いた．
表 2-4 の硬さ評価結果から，超硬合金は Co 含有量が少ないほど，WC 粒径が小さいほど
硬い傾向を示すことが分かる．Co 含有量が少ないほど硬いのは，WC（1,800～2,000 HV[5]）
に比べて軟らかい Co（125 HV[5]）の含有量が減ることでマクロ的な硬さが増加するため
であると考えられる．また，WC 粒径が小さいほど硬いのは，微細硬質粒子による分散強
化の効果が得られるため[5]であると考えられる． 
 
 2.4.2 曲げ強度 
超硬合金は脆性材料であり，一般的な材料強度試験である引張試験が極めて難しいた
め，強度評価では引張強度の代わりに曲げ強度を測定することが多い．超硬工具協会規
格では直方体の試験片を用いた試験方法（抗折試験[11]）が規定されているが，本論文で
は第 3 章で述べる回転曲げ疲労試験片を用いて応力集中を考慮に入れ 3 点曲げ強度を測
定した． 
表2-4の曲げ強度評価結果から，同じCo含有量でWC粒径のみが異なるF-13Co，M-13Co，
C-13Co の曲げ強度は WC 粒径が大きいほど低いのに対し，同じ WC 粒径で Co 含有量の
みが異なる F-10Co，F-13Co，F-18Co の曲げ強度はほぼ同じであることが分かる．この傾
向は硬さの傾向と異なっている．図 2-6 に，F-13Co の曲げ試験で計測した応力－変位※曲
線を示す（※注：横軸は曲げ荷重による試験片のたわみ量を想定した試験機の変位を示
す）．図からわかるように，試験開始から破壊に至るまで応力は直線的に増加し，ほとん
ど塑性変形した様子が見られない．これに対し，硬さ試験はダイヤモンド圧子の押込み
による塑性変形を前提とした強度試験であり，両者の傾向に違いが生じた可能性がある．
ちなみに引張試験や曲げ試験では明確な塑性変形を示す前に破断に至るが，圧縮試験で
はわずかに降伏現象が確認できる．図 2-7 に，F-13Co の圧縮試験で計測した応力－ひず
み※曲線を示す（※注：横軸は試験片の圧縮量を想定した試験機の変位を，試験片の初期
高さで除して求めた公称ひずみを示しているが，試験機の変位には試験片の圧縮量の他
に，試験機自身のたわみも加わるため，正確なひずみではない．図 2-7 から算出される本
合金のヤング率は 73 GPa となるが，表 2-4 に示すカタログ値のヤング率が 550 GPa であ
ることを考慮すると，ひずみを 7～8 倍多く見積もっていると考えられる）．超硬合金で
は引張試験による応力－ひずみ曲線と，圧縮試験による応力－ひずみ曲線は破断前まで
ほぼ同じ軌跡を示すという報告がある[12]．図 2-7 の横軸をひずみとみなした上で 0.2％耐
力としての降伏応力を求めると，4,300 MPa となり，曲げ強度に匹敵する値となる． 
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Fig. 2-6 Stress-displacement curve for F-13Co on the bending test. 
 
 
 
  
Fig. 2-7 Stress-displacement/initial height of specimen curve for F-13Co on the compression test. 
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 2.4.3 破壊じん性値 
  脆性材料である超硬合金において，破壊じん性値は重要な機械的特性のひとつである
が，超硬工具協会規格では破壊じん性値の評価方法は規定されておらず，超硬メーカー
の評価方法は各社様々である．従って，カタログデータから材種による破壊じん性値を
比較することができない．特に，超硬合金は WC 粒径や Co 含有量の違いにより破壊じん
性値の範囲が広いため，全範囲を網羅して同一の手法で種々の合金の破壊じん性値を評
価することは困難である[13]．実際には，セラミックスなどの脆性材料と同じ手法で評価
される場合が多い[14], [15]．その評価方法は，ファインセラミックスの破壊じん性試験方法
として JIS に規定されている[16]ように，大きく分けて 2 種類ある．一つは予き裂導入破壊
試験法（SEPB 法：Single Edge Precracked Beam 法）[17]で，もう一つは，圧子圧入法（IF
法：Indentation Fracture 法）[18]である．SEPB 法は，図 2-8(a)に示すような，あらかじめ所
定の切欠きを導入した試験片を，図 2-8(b)に示すような，平面を有する圧縮治具と中央に
溝を有するアンビルで挟んで圧縮し，予き裂を導入した後に，3 点曲げ破壊試験によって
破壊させ，破断荷重と予き裂長さ，試験片寸法，支点間距離から平面ひずみ破壊じん性
値を求める方法である．IF 法は，ビッカース圧子を試験面に押し込む事によって生じる
圧痕およびき裂長さを測定し，押込荷重，圧痕の対角線長さ，き裂長さおよび弾性率か
ら破壊じん性値を求める方法である．IF 法は SEPB 法に比べて試験方法が簡便であるが，
KIcがおよそ 15 MPam1/2 以上の比較的じん性が高い超硬合金では，圧痕先端に十分な長さ
のき裂が発生せず厳密な評価ができないという課題や，ビッカース圧子により導入され
るき裂の種類（radial crack, lateral crack, median crack など）により様々な計算式が提唱さ
れていて[19]，評価手法が確立されていないという課題がある．本研究では両手法による
破壊じん性値の評価を試みた．IF 法における破壊じん性の算出は，日本の超硬メーカー
の採用率が高い新原の式[20]を用いた．その結果は表 2-4 に示すとおりで，SEPB 法ではす
べての材種で評価することができたが，IF 法では 2 種類（F-10Co，F-13Co）しか評価で
きなかった．なお，IF 法は供試材そのものを切り出した試験片にて評価したが，SEPB 法
については供試材とは別に用意した同材種試験片による評価結果である．表 2-4 の破壊じ
ん性評価結果から，超硬合金は WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほどじん性が
低いという，第 1 章で述べた一般的な超硬合金の傾向と同じ傾向が得られた． 
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(a) Specimen (b) Loading scheme of precracking
 
Fig. 2-8 Schematic illustration of single edge precracked beam method. 
 
  
  図 2-9 に，供試材を含む種々の超硬合金に対して同一の評価方法で測定した硬さと破壊
じん性値の関係を示す．本研究で供試材として選定した材種は，幅広く用いられている
超硬合金の中でも中程度の強度，中程度のじん性を有する材種であると言える． 
 
 
Fig. 2-9 Relationship between fracture toughness KIc and Vickers hardness HV. 
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２.5 結 ⾔ 
本章では供試材となる各種超硬合金について，選定理由，微細組織と化学成分，および
機械的特性について確認した．次章以降では本章の結果を用いて疲労き裂進展特性との関
係を検討していく．また，表 2-5 に，本章で述べた供試材の WC 粒径と Co 含有量の関係を
まとめた．供試材として選定した材種が本研究の目的の一つである WC 粒径と Co 含有量の
影響を評価するのに適した材種であることを確認した． 
 
Table 2-5 Summary of test specimens. 
Co content [wt%] 
WC grain size [ m ] 10 13 18 
0.45 (Fine) F-10Co F-13Co F-18Co 
0.76 (Medium) - M-13Co - 
1.08 (Coarse) - C-13Co - 
 
 
 
 
第 2 章の参考⽂献 
[1] 株式会社タンガロイホームページ, 耐摩耗製品用材種カタログ, 13.03 
https://www.tungaloy.com/ttj/products/resistance/images/04_02.pdf（参照日 2016 年 2 月 20 日）. 
[2] 住友電気工業株式会社ホームページ, 超硬合金丸棒素材カタログ, 13.04 
http://www.sumitool.com/common/pdf/marubousozai.pdf（参照日 2016 年 2 月 20 日）. 
[3] 株式会社共立合金製作所ホームページ, 超硬素材カタログ, 13.05 
http://www.everloy-cemented-carbide.com/material/kind.html（参照日 2016 年 2 月 20 日）. 
[4] 耐摩耗・耐衝撃工具用超硬合金及び超微粒子超硬合金の材種選択基準, 超硬工具協会規
格【CIS 019D】 (2005). 
[5] 鈴木壽, 超硬合金と焼結硬質材料 -基礎と応用-, 丸善 (1986). 
[6] 超硬質合金のロックウエルＡ硬さ試験方法, 超硬工具協会規格【CIS 027B】(2007). 
[7] 中村雅勇, 硬さ試験の理論とその利用法, 株式会社工業調査会 (2007). 
[8] ビッカース硬さ試験-試験方法, 日本工業規格【JIS Z 2244】(2009). 
[9] K. Jia, T. E. Fischer, B. Gallois, Microstructure, hardness and toughness of nanostructured and 
conventional WC-Co composites, Nanostructured Materials, Vol. 10, No. 5 (1998) pp. 875–891. 
29 
 
[10] A. V. Shatov, S. S. Ponomarev, S. A. Firstov, Hardness and deformation of hardmetals at room 
temperature, Comprehensive Hard Materials, Vol. 1 (2014) pp. 267–299. 
[11] 超硬質合金の曲げ強さ（抗折力）試験方法, 超硬工具協会規格【CIS 026B】(2007). 
[12] 大塚昭夫, 東郷敬一郎, 菅原宏人, 植田文洋, WC-12%Co 超硬合金の引張・圧縮疲労特
性, 材料, Vol. 36, No. 401 (1987) pp. 135–140. 
[13] S. Sheikh, R. M'Saoubi, P. Flasar, M. Schwind, T. Persson, J. Yang, L. Llanes, Fracture 
toughness of cemented carbides: Testing method and microstructural effects, International Journal 
of Refractory Metals and Hard Materials, Vol. 49 (2015) pp. 153–160. 
[14] M. T. Laugier, Palmqvist indentation toughness in WC-Co composites, Journal of Materials 
Science Letters, Vol. 6 (1987) pp. 897–900. 
[15] M. Nakamura, J. Gurland, The fracture toughness of WC-Co two-phase alloys – a preliminary 
model, Metallurgical Transactions A - Physical Metallurgy and Materials Science, Vol. 11, No. 1 
(1980) pp. 141–146. 
[16] ファインセラミックスの室温破壊じん（靱）性試験方法, 日本工業規格【JIS R 1607】
(2015). 
[17] T. Nose, T. Fujii, Evaluation of fracture toughness for ceramic materials by a single-edge- 
precracked-beam method. Journal of the American Ceramic Socciety, Vol. 71, No. 5 (1988) pp. 
328–333. 
[18] B. R. Lawn, A. G. Evans, B. Marshall, Elastic/plastic indentation damage in ceramics: the 
median/radial crack system. Journal of the American Ceramic Socciety, Vol. 63, No. 9–10 (1980) 
pp. 574–581. 
[19] C. B. Ponton, R. D. Rawlings, Dependence of the Vickers indentation fracture toughness on the 
surface crack length, British Ceramic Transactions and Journal, Vol. 88 (1989) pp. 83–90. 
[20] K. Niihara, R. Morena, D. P. H. Hasselman, Evaluation of KIc of brittle solids by the indentation 
method with low crack-to-indent ratios, Journal of Materials Science Letters Vol. 1, No. 1 (1982) 
pp. 13–16. 
 
 
 
 
 
30 
 
 
 
31 
 
第 ３ 章 
疲 労 破 壊 過 程 の 推 定 
 
3.1 緒 ⾔ 
 本章では，超硬合金の疲労破壊過程について検討する．第 1 章で述べたように，超硬合
金の疲労強度，すなわち，S-N 曲線の決定については多くの研究事例が報告されているもの
の，疲労破壊過程における微細組織の影響や疲労き裂の進展経路，疲労寿命に占める疲労
き裂進展寿命の割合など未だ十分には理解されていない[1]．また，超硬合金の疲労強度は機
械加工による表面損傷や，粉末冶金材料特有の空孔（pore）[2]や介在物の影響を受けるが，
このような影響が取り除かれたデータを基本データとすべきである． 
 本研究では，まず将来的に金型への適用が期待される細粒超硬合金（F-13Co）に対し，
機械加工による表面損傷がないよう注意深く仕上げた平滑試験片を用いて，最も一般的な
疲労挙動の研究である S-N 曲線の決定を行うとともに，詳細な破面観察により，破壊起点
や破壊経路を明らかにした．次に，き裂発生源として試験片表面に全長数m 大の切欠きを
人工的に付与した試験片を用いて，疲労過程における疲労き裂進展挙動を調べた．さらに，
S-N 曲線における疲労寿命や疲労強度，疲労破壊起点に対する WC 粒径や Co 含有量といっ
た材料組織の影響を評価した． 
 
 
3.2 細粒超硬合⾦ F-13Co の疲労強度特性 
 3.2.1 実験⽅法 
細粒超硬合金 F-13Co の疲労強度特性を評価するため，回転曲げ疲労試験を行った．試
験片は，図 3-1 に示す砂時計型丸棒形状で，最小径部直径3 mm（応力集中係数：1.04），
つかみ部直径9.8 mm，全長 100 mm である．図 3-2 に，試験片の作製手順を示す．超硬メ
ーカーより，機械加工（Grinding）まで完了した状態の試験片を入手した後，くびれ部表
面を粒度 1 m のダイヤモンドペーストで表面粗さ Ra 0.1 m 以下の鏡面に仕上げ，試験
に供した．本試験片は，くびれ部のあるいわゆる”切欠き”形状を有するが，3.3 節で用
いる「微小切欠付試験片」や，第 4，5 章で用いる「切欠き試験片」のような人工欠陥を
付与した試験片と区別するため，表面欠陥がないことを強調して「平滑試験片」と表記
する．図 3-3 に，本実験で行った片持ち回転曲げ疲労試験の模式図を示す．応力比 R は-1
である．実験は，室温大気中にて，繰返し速度 10～20 Hz の範囲で試験片が破断するまで
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行い，負荷した応力振幅a と破断までの繰返し数 Nf との関係を求めた．試験片破断後，
走査電子顕微鏡（SEM）および電界放射型走査電子顕微鏡（FE-SEM）にて破面観察を行
った． 
 
 
Fig. 3-1 Plane specimen used for rotating bending fatigue test. 
 
 
 
 
 
Fig. 3-2 Preparing procedure of test specimens. 
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Fig. 3-3 Schematic illustration of rotating bending fatigue test. 
 
 
 3.2.2 S-N曲線 
  図 3-4 に，本実験で得られた F-13Co の S-N 曲線を示す．縦軸は応力振幅aを，横軸は
破断までの繰返し数 Nf を，図中の矢印は試験片が未破断であることをそれぞれ示してい
る．他の研究者によっても確認されているとおり[3]，繰返し負荷により破断応力が減少す
る右下がりの S-N 曲線である．また，鉄鋼材料などで 106～107 回の繰返し数の範囲に観
察されるような S-N 曲線の折れ曲がり，すなわち疲労限度は存在せず，アルミニウム合
金などで観察されるような 106 回の繰返し数を超えても徐々に右下がりに低下する曲線
であった．疲労限度として 107回における疲労強度を見積もると，1,500 MPa であった． 
 
 
 
Fig. 3-4 Experimental S-N curve for F-13Co. 
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 3.2.3 疲労破⾯ 
図 3-5～3-7 に，疲労試験で破断した F-13Co の破面観察の一例を示す．破断条件は図 3-5
がa = 1,600 MPa，Nf = 8.8×106 cycles，図 3-6 がa = 1,700 MPa，Nf = 4.9×106 cycles，図 3-7
がa = 1,900 MPa，Nf = 4.5×105 cycles である．各図(a)は試験片の破面を 200 倍で撮影した
マクロ破面，各図(b)は起点付近を 10,000 倍に拡大したミクロ破面である．各図(a)から，
表面近傍を起点としてそこから放射状に破壊が進行している様子が確認できる．また，
起点からおよそ 100～200 m付近までは凹凸の少ない平坦な破面を呈しているのに対し，
起点からの距離が 200 m 以上になると凹凸の多い破面を呈していることが分かる．この
平坦な破面が安定破壊により形成された疲労破面，凹凸の多い破面が不安定破壊により
形成された疲労破面であると考えられる．このような形態の破面はセラミックスの疲労
破壊においても観察され，特に組織がち密な高強度材料において単一の欠陥を起点に破
壊する場合に顕著にみられることがわかっている[3]．また，図 3-5～3-7(a)に示した平坦な
疲労破面の面積は破断面全体（試験片最小径部断面の面積）の 1～2%程度であり，疲労
破面の割合は極めて小さい． 
さらに詳細に破面を観察すると，各図(b)中の矢印に示すように，起点付近では表面直
下の凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子が観察された．観察された起点の大きさは 3～4 m 以上
あり，2.3 節の組織評価でカウントした粒度分布の上限を超えるほど大きい．その他の試
験片でも同様の破面が観察されており，このような試験片の表面直下に存在する凝集 WC
粒や粗大 WC 粒子が疲労破壊の起点となっているものと考えられる．これらは超硬合金
の組織において潜在的に分散して存在しておりあたかも初期欠陥と同じ役割を担ってい
ると考えられる．ただし，多くのセラミックスで報告されているような製造上発生する
気孔（空孔），介在物，機械加工傷といった類の欠陥[3], [4]や，過去の超硬合金の疲労に関
する研究で報告されているような，Co プールといった類の欠陥[5]は見られなかった．こ
のことから，図 3-4 に示した F-13Co の S-N 曲線は本材種本来の疲労強度を示していると
言える．  
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Fig. 3-5 Fatigue fracture surface of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,600 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 8.8×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a).  
 
  
Fig. 3-6 Fatigue fracture surface of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,700 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 4.9×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
Fig. 3-7 Fatigue fracture surface of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,900 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 4.5×105 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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  図 3-8(a)に，図 3-5 で観察された起点とその周辺の写真，さらに図 3-8(b)に，図 3-8(a)
と対になる反対側（同じ試験片のもう片方の破断面）の破面写真を示す．図中の矢印 A
はそれぞれ起点と考えられる同一の場所であることを示す．(a)-side 破面では凝集 WC 粒
が，(b)-side 破面ではその凝集 WC 粒が欠落した痕跡が確認できる．また，両破面上に矢
印 B で示す場所では，(a)-side 破面に WC 粒子が欠落したと思われるくぼみと(b)-side 破面
にはくぼみを反転させた形状の WC 粒子が確認できる．同様に，矢印 C で示す場所でも
(a)-side 破面に見られる凝集 WC 粒の突出と(b)-side 破面に見られる反転形状のくぼみ，矢
印Dで示す場所でも(a)-side破面のくぼみと(b)-side破面の突出が確認できる．このように，
起点近傍の破面は WC 粒子の突出と欠落によるくぼみの組合せが多数観察された．この
ことから，起点付近では WC 粒子の界面を疲労き裂が進展しているものと考えられる． 
 
 Fig. 3-8 Fatigue fracture surfaces of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,600 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The lower image (b) shows the fracture surface 
of the opposite one of the same test specimen of the upper image (a). The number of 
cycles to failure Nf = 8.8×106 cycles. 
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一方，起点から離れた同試験片の中心部の破面を図 3-9 に示す．この場所は，図 3-5 の
マクロ破面で大きな凹凸が観察された，不安定破壊が生じたと想定される領域である．
ここでは両側破面の同一箇所を特定することは困難であり，図 3-8 のようなマッチング写
真は得られていないが，前述のような WC 粒子の突出や欠落による凹みが少なく，代わ
りに図中の黒矢印で示すように WC 粒子がへき開破壊した様子が多く確認できる．この
ことから，起点から離れた不安定破壊の領域では WC 粒界破壊が起きる割合が減少し，
WC 粒内破壊が起きる割合が増加しているものと考えられる．また，白矢印で示すような
WC 粒径に比べて小さいディンプル様の破壊形態も観察され，Co 相の延性破壊が生じて
いると考えられる．  
  
 Fig. 3-9 Fatigue fracture surface of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,600 
MPa in the center of the specimen. 
 
このように，起点周辺の破面形態と試験片中心の破面形態は明らかに異なる様相を呈
していた．前者は疲労き裂が安定的に進展する安定破壊のプロセス，後者は疲労き裂が
急激に進展する不安定破壊のプロセスにより形成されたと考えられる．上述のような破
面形態の変化は，起点からの距離が離れるに従って徐々に進行しており，安定破壊と不
安定破壊の境界を明確に特定することはできなかった．WC 粒界破壊が多く観察されたの
は図 3-5 に示すマクロ破面において平坦な領域として観察された領域内で，図 3-10 に示
すように，起点からおよそ 25 m の範囲内（赤色破線内）であった．この安定破壊が生
じたと考えられる領域のき裂の進展を考察するために，き裂を起点となる凝集 WC 粒を
中心とした半円状の表面き裂とみなして，破面上の任意の大きさにおける表面・先端で
の最大応力拡大係数 Kmax 値の算出を行ない，破面上に図示した．図において，安定破壊
から不安定破壊に移行するときの臨界値（Kfc）は 10 MPam1/2 程度であると推定できる．
なお，Kmax 値の計算には式（3）を用いた． 
1 m
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aFK maxmax   (3) 
 
a は起点からの距離（き裂長さとして），F はき裂を半円形状と仮定した場合の補正係数
として 0.73 を用いた[6]． 
 
 
  
 Fig. 3-10 Fatigue fracture surface of the F-13Co specimen under stress amplitude a = 1,600 
MPa near the fracture origin. 
 
 
また，回転曲げ疲労試験中に試験を中断して表面き裂の発生および進展を確認する試
みを何度か行った．具体的には，応力振幅a = 2,250 MPa および 2,400 MPa での疲労試験
中，5000 cycles ごとに試験を中断し，き裂を開口させるために疲労試験で付与した最大
応力の 7 割程度の負荷をかけた状態で最小径部の形状をレプリカ法で採取し，破断後に
起点と特定された付近のレプリカを観察した．しかし，N/Nf = 0.95 においても明確なき裂
の存在を確認するには至らなかった．図 3-5～図 3-7 が示すように，疲労き裂の発生は表
面直下に存在する粗大 WC 粒子や凝集 WC 粒であり，そこから表面き裂の存在を確認で
きる数m のき裂長さに達するまで，例えば図 3-10 上で Kmax = 6 MPam1/2までの繰返し数
が，疲労寿命の大半を占めているものと推定される． 
 
 
 
5 m
Fracture origin
Kmax
=10
Kmax
=8
Kmax
=6
39 
 
3.3 細粒超硬合⾦ F-13Co の疲労過程におけるき裂進展挙動の観察 
 3.3.1 実験⽅法 
本章で行った疲労試験中に試験片表面を観察し，疲労き裂の発生および進展を確認す
ることを試みたが，試験片表面から表面き裂の存在を確認することはできなかった．そ
こで，破面観察で起点と特定された凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子と同じ数m 大の微小な切
欠きを平滑試験片の最小径部表面に初期欠陥として付与し，そこから発生する疲労き裂
を観察した．図 3-11 に試験片の詳細図を示す．本試験片を「微小切欠付試験片」と称す．
微小な切欠きは集束イオンビーム（FIB）により導入した．この微小切欠付試験片を用い
て，3.2.1 項で述べたとおりの方法で回転曲げ疲労試験を行い，試験中，適宜試験を中断
し，試験片を取り外して微小切欠き近傍を電界放射型走査電子顕微鏡（FE-SEM）で観察
した． 
 
 
   
 
Fig. 3-11 Micro-notched specimen used for crack growth test. 
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 3.3.2 実験結果 
図 3-12に，全長 4～6 m（2ai）の切欠きを付与した疲労試験片を応力振幅a = 1,800 MPa，
2,000 MPa，2,100 MPa で疲労試験に供し，適宜試験を中断して試験機から取り外し，
FE-SEM にて切欠き周辺を観察した写真を示す．図中の赤矢印はき裂先端を示す．図から，
疲労過程の初期段階（N/Nf = 0.1～0.3）に切欠き両端から疲労き裂が発生し，ごくわずか
ではあるが進展して破壊に至る様子が確認できる．最終破断直前（N/Nf = 0.8）でも疲労
き裂はほとんど進展しておらず，き裂長さは 6～8 m にとどまっている． 
 
 
(a) a = 1,800 MPa 
 
(b) a = 2,000 MPa 
 
(c) a = 2,100 MPa 
Fig. 3-12 Observation of micro-notched specimen surfaces during the fatigue process. 
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  図 3-13 に，繰返し数 N に対するき裂長さ 2a の変化を示す．図中の矢印は試験片が破
断したことを示す．図から，4～6 m の初期き裂を付与した試験片では，疲労破壊過程の
ほとんどの間，進展するき裂の長さは 10 m 以下であると言える． 
 
 
 
Fig. 3-13 Crack growth behavior of micro-notched specimens tested at a = 1,800 MPa, 2,000 
MPa and 2,100 MPa. 
 
 
 
3.4 細粒超硬合⾦ F-13Co に対する疲労破壊過程の推定 
図 3-14 に，ここまで示した結果から推察される細粒超硬合金 F-13Co に対する疲労破壊過
程の模式図を示す．図に示すように，疲労破壊は部材表面直下に存在する凝集 WC 粒や粗
大な WC 粒子を起点として疲労き裂が発生し，疲労き裂が極めてゆっくりとした進展速度
で WC 粒子の界面を進展（安定破壊）し，き裂長さが臨界に達した後に WC 粒子のへき開
破壊を伴いながら急激に破壊する（不安定破壊）という過程を経るものと考えられる．ま
た，疲労寿命の大半は，き裂の発生と初期の安定的な疲労き裂進展に費やされるものと考
えられる．静的破壊に対するき裂の進展経路に関する過去の研究では，本合金と同じ細粒
超硬合金のき裂進展経路は主に WC-Co 界面であることが報告されている[7]が，本研究結果
が示すような疲労破壊過程の変化に伴う破面形態の変化を示した例はなく，重要な知見を
得られたと言える． 
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Fig. 3-14 Schematic illustration of fatigue process of F-13Co. 
 
 
 
3.5 疲労強度特性に対する WC 粒径および Co 含有量の影響 
 3.5.1 S-N曲線 
2.2 節で示した 5 種類の超硬合金に対し，3.2.1 項と同様の方法で回転曲げ疲労試験を行
った．図 3-15 に，本実験で得られた S-N 曲線を示す．縦軸は応力振幅aを，横軸は破断
までの繰返し数 Nf を，図中の矢印は試験片が未破断であることをそれぞれ示している．
WC 粒径の影響を比較するために，図 3-15(a)には Co 含有量が同等で WC 粒径（WC 粒度
分布）が異なる 3 種類の超硬合金の結果を，Co 含有量の影響を比較するために，図 3-15(b)
には WC 粒径が同等で Co 含有量の異なる 3 種類の超硬合金の結果をそれぞれ示した．図
3-15 に示すように，いずれの超硬合金においても，3.2.2 項で示した F-13Co と同様に，繰
返し負荷により破断応力が減少する右下がりの S-N 曲線となっている．図 3-15(a)から，
同じ応力振幅における疲労寿命は WC 粒径が小さいほど長いこと，同じ繰返し数におけ
る破断強度は WC 粒径が小さいほど高いことが分かる．各合金の 107回における疲労強度
はおよそ 1,500 MPa（F-13Co），1,200 MPa（M-13Co)，1,100 MPa（C-13Co）であり，やは
り WC 粒径が小さいほど高い．一方，図 3-4(b)から，図 3-4(a)に比べてその違いはわずか
であるが，同じ応力振幅における疲労寿命は Co 含有量が少ないほど長いこと，同じ繰返
WC Co
Aggregate of several WC grains Coarse WC grain
Fracture origin
Fatigue processRough fracture surface
(microstructure)
Flat fracture surface
(microstructure)
Unstable fracture
process
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し数における破断強度は Co 含有量が少ないほど高いことが分かる．各合金の 107回にお
ける疲労強度はおよそ 1,600 MPa（F-10Co），1,500 MPa（F-13Co)，1,500 MPa（F-18Co）
であり，やはり Co 含有量が少ないほど高い．このように，疲労強度や疲労寿命の観点で
は，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど優れた合金であると言える． ただし，
これらの傾向は Co 含有量よりも WC 粒径の影響の方が大きい． 
 
 
 
(a) 13%Co alloys with different WC grain sizes 
 
 
(b) Fine grained alloys with different Co contents 
 
Fig. 3-15 Experimental S-N curves for several cemented carbide grades. 
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図 3-16 に，疲労試験で得られた S-N 曲線の縦軸を，2.4.2 項で測定した曲げ強度Bで規
格化したグラフを示す．図 3-16 には試験に供したすべての材種の S-N 曲線をプロットし
た．図を見ると，各 S-N 曲線のかい離は少なく，超硬合金の疲労強度と機械的特性には
相関があると言える．前述のように，本研究で用いた超硬合金にいずれも明確な疲労限
度は確認できないが，107回の繰返し数でも破断しない最大の応力を疲労限度とし，各超
硬合金の疲労限度および疲労限度の曲げ強度比をまとめたものを表 3 に示す．疲労限度
の曲げ強度比は 0.27～0.36 となっており，超硬合金の疲労限度は曲げ強度のおよそ 30%
程度であると言える．鉄鋼材料などでは，疲労限度と引張強さや硬さなどの機械的特性
との関係が整理され，1,200 MPa までの引張強度であれば疲労限度と引張強度は比例関係
にあることが分かっている[8]．図 3-17 に各種材料の疲労限度（疲労限が明確でない材料
に対しては 107回における疲労強度）と引張強さ（超硬合金に対しては曲げ強度）との関
係を示す．図に示すように，鉄鋼材料の疲労限度は引張強度のおよそ 50％，アルミニウ
ム合金ではおよそ 30%という結果が得られており[4]，機械的特性から疲労強度を簡便に推
定するために役立っている．幅の広い（ばらつきの大きい）関係性ではあるが，鉄鋼材
料やアルミニウム合金に比べて高強度材料である超硬合金についてもこの関係性は保た
れていると言える結果であり，比較的測定が容易な曲げ強度などの機械的特性から疲労
限度を予測することが可能であると考えられる． 
 
 
Fig. 3-16 Normalization of experimental S-N curves for several cemented carbide grades. Fatigue 
limit (107 cycles) was almost 30% of bending strength B. 
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Table 3 Fatigue limit (107 cycles) for several cemented carbide grades. 
Specimen 
Fatigue limit  (107 cycles), 
w 
[ MPa ] 
Ratio of fatigue limit and bending 
strength, w/B 
[ - ] 
F-13Co 1,500 0.33 
M-13Co 1,100 0.27 
C-13Co 1,000 0.27 
F-10Co 1,600 0.36 
F-18Co 1,500 0.34 
 
 
 
 
Fig. 3-17 Relationship between fatigue limit w and tensile strength or bending strength B. 
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3.5.2 疲労破⾯ 
図 3-18～図 3-24 に，本研究で用いた 5 種類の超硬合金のうち，3.3.1 項で述べた F-13Co
を除く 4 種類の超硬合金について，疲労試験で破断した後に観察した破面写真を示す．
各図(a)はいずれも試験片の破面を 200 倍で撮影したマクロ破面，各図(b)は起点の大きさ
に合わせて起点付近を 2,000～5,000 倍に拡大したミクロ破面である．以下，材種ごとに
その特徴を述べる． 
図 3-18～図 3-20 は，F-13Co と同じ Co 含有量である中粒超硬合金（M-13Co）の破面写
真である．M-13Co は起点の特定が困難であった．各図(a)に示すマクロ破面では 1 か所か
ら破壊しているように見えるが，各図(b)に示すミクロ破面では明らかに大きな粒子や凝
集 WC 粒は見られない．ただし，起点付近では図 3-8 で見られたような WC 粒子の突出
や欠落が見られることから，F-13Co と同様に，起点付近では WC 粒子の界面を疲労き裂
が進展していると考えられる．また，図 3-5～図 3-7 で見られたような，安定破壊により
形成された疲労破面と不安定破壊により形成された疲労破面の境界は不明瞭であった． 
 
 
 
 
Fig. 3-18 Fatigue fracture surface of the M-13Co specimen under stress amplitude a = 1,200 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 4.9×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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Fig. 3-19 Fatigue fracture surface of the M-13Co specimen under stress amplitude a = 1,400 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 6.4×105 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
Fig. 3-20 Fatigue fracture surface of the M-13Co specimen under stress amplitude a = 1,800 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 7.5×104 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
図 3-21～図 3-23 は，F-13Co や M-13Co と同じ Co 含有量である粗粒超硬合金（C-13Co）
の破面写真である．各図(b)に見られるように，C-13Co でも粗大粒が破壊起点となってお
り，その多くは WC 粒子自身の破壊を伴うへき開破壊であった．この粗大 WC 粒子の大
きさは 10 m ほどもあり，2.3 節で評価した C-13Co の平均粒径 1.08 m よりもはるかに
大きい．このように粗大 WC 粒子が破壊起点となる場合の超硬合金の破壊強度は，粗大
WC 粒子の大きさに依存し，WC 粒径が大きいほど破断強度が低下することが知られてい
る[9]．図 3-15(a)で WC 粒径が大きいほど疲労強度が低いことは，静的破壊の場合と同様
に，起点となる粗大 WC 粒子の大きさが原因と考えられる．また，細粒超硬合金と異な
り，破壊起点周りでも多くのへき開破壊が観察された．超硬合金の静的破壊挙動に関す
る過去の研究結果によると，超硬合金の強度やき裂伝播経路は WC 粒径などの組織因子
に強く依存し，WC 粒径が小さい場合にはき裂は主に WC-Co 界面を伝播し，WC 粒径が
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大きい場合には WC 粒内と WC/Co 界面を伝播するとされている[7]．本実験結果が示すよ
うに，繰返し負荷下の疲労破壊挙動においても同様の傾向が確認できた．また，起点付
近と試験片中心付近の破面にはあまり違いがなく，各図(a)のマクロ破面は，M-13Co と同
様に，安定破壊により形成された疲労破面と不安定破壊により形成された疲労破面の境
界は不明瞭で，起点付近から不安定破壊に至るまですべて凹凸の小さい平坦な破面を呈
している． 
 
 
 
Fig. 3-21 Fatigue fracture surface of the C-13Co specimen under stress amplitude a = 1,100 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 2.7×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
Fig. 3-22 Fatigue fracture surface of the C-13Co specimen under stress amplitude a = 1,400 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 3.4×105 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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Fig. 3-23 Fatigue fracture surface of the C-13Co specimen under stress amplitude a = 1,600 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 5.3×104 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
図 3-24～図 3-29 は 3.2.3 項で述べた F-13Co と同じ細粒超硬合金の破面写真であり，図
3-24～図 3-26 が Co 含有量 10%の細粒超硬合金（F-10Co），図 3-27～図 3-29 が，Co 含有
量 18%の細粒超硬合金（F-18Co）の写真である．各図(a)のマクロ破面から，いずれも F-13Co
の疲労破面に見られた特徴と同じく，表面近傍を起点としてそこから放射状に破壊が進
行している様子がうかがえる．起点からおよそ 100～200 m 付近までマクロ的には凹凸
の少ない平坦な破面を呈しているのも前述の特徴と同じであるが，不安定破壊の領域に
おける凹凸の状態が，F-10Co では F-13Co に比べて大きいのに対し，F-18Co では F-13Co
に比べて小さいように見える．また，各図(b)に示すように，起点は粗大粒であり，多く
は粗大 WC 粒子の粒界破壊が確認できたが，図 3-25(b)や図 3-29(b)に見られるように WC
粒子自体が破壊している事例も確認できた． 
 
  
Fig. 3-24 Fatigue fracture surface of the F-10Co specimen under stress amplitude a = 1,800 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 9.0×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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Fig. 3-25 Fatigue fracture surface of the F-10Co specimen under stress amplitude a = 1,900 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 1.9×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
 
Fig. 3-26 Fatigue fracture surface of the F-10Co specimen under stress amplitude a = 2,000 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 6.4×105 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
Fig. 3-27 Fatigue fracture surface of the F-18Co specimen under stress amplitude a = 1,400 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 1.8×107 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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Fig. 3-28 Fatigue fracture surface of the F-18Co specimen under stress amplitude a = 1,600 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 6.7×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
 
 
Fig. 3-29 Fatigue fracture surface of the F-18Co specimen under stress amplitude a = 1,700 MPa 
showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 1.9×106 
cycles. (b) is the enlarged image of (a). 
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3.6 結 ⾔ 
 本章では，将来的に金型への適用が期待される細粒超硬合金に対し，初期欠陥のない平
滑試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，疲労寿命の評価を行うと共に，詳細な破面観
察により疲労破壊形態を調査した．また，全長 4～6 m の初期き裂を有する微小切欠付試
験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，き裂長さ 10 m までの範囲で疲労破壊過程におけ
る疲労き裂進展挙動を調べた．さらに，S-N 曲線における疲労寿命や疲労強度，疲労破壊起
点に対する WC 粒径や Co 含有量といった材料組織の影響を評価した．得られた結果は以下
のとおりである． 
 
(1) F-13Co 平滑試験片の R = -1 における疲労限度（107回における疲労強度）は 1,500 MPa
である． 
(2) 超硬合金の破壊起点は，凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子である． 
(3) 超硬合金の疲労破面は，マクロ的にはセラミックスの疲労破面と類似しており，起点
付近は凹凸の小さい平坦な破面を呈しているのに対し，起点から離れた領域では凹凸
の大きい破面を呈している． 
(4) 超硬合金の疲労破面をミクロ的に観察すると，破壊起点付近では，WC の欠落や突出
を伴う凹凸のある形態を呈しているのに対し，起点から離れたところでは多くの WC
粒子のへき開割れを伴う凹凸の小さい平坦な破面形態を呈している． 
(5) 4～6 m の初期き裂を有する微小切欠付試験片では，疲労破壊過程の間に進展するき
裂長さは 10 m 以下である． 
(6) 同じ応力振幅における疲労寿命は，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど長
い． 
(7) 同じ繰返し数における破断強度は，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど高
い． 
(8) 疲労限度（107回における疲労強度）は，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほ
ど高い． 
(9) (6)～(8)の傾向は，Co 含有量よりも WC 粒径の影響の方が大きい． 
(10) 疲労限度（107回における疲労強度）は，曲げ強度と相関がある． 
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第 ４ 章 
微⼩な表⾯き裂に対する疲労き裂進展特性 
（細粒超硬合⾦ F-13Co） 
 
４.1 緒 ⾔ 
 本章では，超硬合金の疲労き裂進展特性について検討する．第 1 章で述べた超硬合金の
疲労き裂進展特性に関する過去の研究では，そのほとんどが数 mm 以上の貫通き裂に対す
るものであり，1 mm 以下の微小な表面き裂に対する疲労き裂進展特性の研究はごく限られ
た研究者が行っている[1], [2], [3]のみである．第 3 章の結果が示しているように，超硬合金の
疲労破壊は，試験片表面直下の凝集 WC 粒や粗大 WC 粒を起点としたもので，破面から観
察される安定破壊領域におけるき裂は起点を中心とした半径数十m以下の表面き裂であっ
た．従って，疲労破壊と疲労き裂進展特性との関係を議論するためには微小な表面き裂に
対する疲労き裂進展特性を評価することが重要である．そこで，本研究では第 3 章と同じ
材料，同じ試験片形状，同じ試験条件にて超硬合金の表面き裂に対する疲労き裂進展特性
を評価した．本研究で対象としているような 1 mm 以下のき裂に対しては上述の貫通き裂と
区別して「微小き裂（short crack または small crack）」と称されることがある[1], [4], [5]が，どこ
まで短いき裂を微小き裂とするかは明確に定義されていない．本章ではこのような 1 mm 以
下の微小な疲労き裂を扱うが，本論文中では簡単のために「疲労き裂」と表記する． 
微小な疲労き裂に対して破壊力学的手法を適用することの是非は議論されているところ
である[6]．ここで，本研究における破壊力学適用の是非について検討する．破壊力学で扱う
応力拡大係数 K というパラメータは弾性体を仮定して算出されたものである．しかし，実
際の材料（弾塑性体）では図 4-1 に示すようにき裂の進展に先行して，き裂先端で塑性変形
を生じる[7]．この時生じる塑性変形量がき裂長さに対して十分短い（小規模降伏条件を満た
す）時に破壊力学が適用できるとされており[7]，大槻らの超硬合金に対する破壊強度とクラ
ック伝播経路に関する研究では，本合金に対して小規模降伏理論を用いた線形破壊力学を
適用することの妥当性が確認されている[8]． 
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Fig. 4-1 Schematic illustration of plastic deformation ahead of the crack tip. 
 
き裂先端の塑性域寸法 rpは次式で示される． 
 
2
2
1




y
p
Kr 
 (4-1) 
 
2.4.2項の圧縮試験で得られた応力ひずみ曲線から求めた超硬合金の降伏応力y = 4.3 GPaと，
3.2.3 項の図 3-10 に示す疲労破面から見積もった，安定破壊から不安定破壊へ移行するとき
の最大応力拡大係数の臨界値 Kfc = 10 MPam1/2を（4-1）式に入力すると，rp は 0.9 m とな
り，本研究で扱うき裂長さ数十m～数百m より十分小さいことが確認できる．従って，上
記の小規模降伏条件を満たし，破壊力学を適用できるものと考えられる． 
 以上の前提条件を踏まえた上で，本章ではき裂長さ 1 mm 以下の表面き裂に対する超硬合
金の疲労き裂進展特性について，まず将来的に金型への適用が期待できる細粒超硬合金
F-13Co に対して，様々な観点から検討を加えた．本研究内容は過去に例のない新規な取組
みであり，評価手法の有効性の確認を含めて次節以降で詳細に記述する．本章で示す内容
は次のとおりである． 
 
 実験方法 -評価手法の検討- 
 き裂長さの変化 
 表面き裂の形状 
 応力拡大係数 K によるき裂進展速度の整理 
 貫通き裂に対する疲労き裂進展特性との比較 
 疲労き裂進展寿命の計算 
 疲労き裂進展経路 
 
 
Crack length, 2a
Plastic zone size, rp
Crack tip
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４.2 実験⽅法 
超硬合金の疲労き裂進展特性を評価するため，細粒超硬合金 F-13Co に対して疲労き裂進
展試験を行った．第 3 章で述べたように，平滑試験片の疲労試験中には試験片表面にき裂
の存在を確認できず，微小切欠付試験片ではき裂の観察のために試験片を取り外して
FE-SEM で観察する必要があるなど，疲労き裂進展特性の評価が困難であった．そこで，3.2.1
項の図 3-1 に示した最小径部直径 3 mm（応力集中係数 1.04），つかみ部直径 9.8 mm，全長
100 mm の砂時計型丸棒試験片（平滑試験片）の最小径部に，図 4-2 に示すような全長 80 m
程度の切欠きをレーザー加工にて付与した試験片を用いた．本実験で用いた試験片を，前
述の「平滑試験片」や「微小切欠付試験片」と区別して「切欠き試験片」と表記する．こ
の切欠き試験片に対し，3.2.1 項の図 3-3 に示した片持ち回転曲げ疲労試験機にて一定負荷
の繰返し荷重を付与し，初期き裂を導入した．なお，切欠きを付与する方法として，ビッ
カース圧子またはヌープ圧子の押込みや FIB 加工を試したが，初期き裂を発生させること
ができなかった． 
 
 
Fig. 4-2 Notched specimen used for crack growth test. 
 
 
本実験では，初期き裂を導入した試験片に対し，3.2.1 項の図 3-3 で示した回転曲げ疲労
試験と同様の手順で所定の繰返し負荷を与え，任意の繰返し数ごとにき裂長さを測定し，
負荷した回数とき裂長さの関係を求めた．き裂長さは，試験を中断した際に採取した試験
片表面のレプリカにて，光学顕微鏡またはレーザー顕微鏡で測定した．レプリカは，アセ
トンで軟化させたレプリカフィルム（Biden R. F. A. 製，アセチルセルロースフィルム，0.035 
mm 厚）を試験片表面に貼付し，十分乾かすことで試験片表面の凹凸を転写させて採取した．
また，き裂長さを正確に測定するため，き裂進展試験時に負荷した応力の 7 割程度の応力
を試験片に負荷し，き裂を開口させた状態でレプリカを採取した．また，このときに負荷
する応力の大きさによりき裂長さの測定結果に差が出ないよう，一連の実験中は同一の応
(Depth 0.04)
Detail of A
A
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力値のもとでレプリカを採取した．図 4-3 にレプリカによるき裂長さの測定例を示す．き裂
長さ 2a は，き裂先端間距離を応力負荷方向に対して投影した長さとした．図の Heat affected 
zone 内では切欠きのまわりにレーザー加工熱の影響による変色が確認できる．変色が見ら
れる部分の全長は 120～140 m 程度あるため，疲労き裂進展特性の評価はこの変色領域よ
りも外側までき裂を進展させた後から行った．また，疲労き裂進展特性には初期き裂長さ
の影響が生じる可能性があるため，本研究では初期き裂長さを 160 m（切欠き全長の 2 倍）
に統一して実験した． 
 
 
 
Fig. 4-3 Measurement example of crack length 2a with replication technique. 
 
 
図 4-4 に，き裂長さを測定するために撮影したレプリカの写真とき裂長さの測定例を示す．
レプリカでき裂長さを測定する場合，測定結果が示すように，レプリカシートのヨレやズ
レなどで数十m の誤差が生じることがある．この場合いずれもき裂長さを短く見積もって
しまう恐れがある．そこで，ひとつのき裂長さを決定するために，最低 5 回のレプリカを
採取し，最も鮮明かつき裂長さが長く測定された数値を実験データとして採用した（図の
事例では n = 1 の 493 m を採用）． 
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Fig. 4-4 Measurement examples of crack length with replication technique (n = 1～5). 
 
 
本実験では 2 種類の疲労き裂進展試験を行った．1 つ目は，応力振幅a一定のもとでき裂
を進展させ，試験片が破断するまでの繰返し数とき裂長さの関係を求めるa一定試験，2 つ
目は，一定区間の最大応力拡大係数 Kmax 値が一定となるように応力を制御しながらき裂を
進展させ，Kmax値ごとのき裂進展速度を求める不連続 Kmax一定試験である．不連続 Kmax一
定試験では，1 本の試験片で複数のデータが取れるよう，段階的に Kmax 値を減少させた．図
100 m
2a = 493 m
2a = 481 m
2a = 487 m
2a = 483 m
2a = 474 m
(n = 1)
(n = 2)
(n = 3)
(n = 4)
(n = 5)
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4-5 に，各試験で得られるき裂長さと繰返し回数の関係を概念図として示す．図(a)の×印は
試験片が破断したことを示している．図に示すように，a 一定試験では試験片が破断する
まで，不連続 Kmax 一定試験ではき裂が進展しなくなるまで，き裂長さの測定を行った．得
られた 2a-N 関係の傾き（図中⊿で示す）から，き裂進展速度 da/dN を求めた． 
 
 
  
(a) under constant-a condition (b) under various constant-Kmax conditions 
Fig. 4-5 Schematic illustrations of the relationship between 2a and N. 
 
それぞれの試験において，き裂長さの測定結果から，次式を用いて最大応力拡大係数 Kmax
を算出し，き裂進展速度 da/dN と Kmax 値の関係を求めた． 
 
aFK maxmax  (4-2) 
aFK   (4-3) 
maxKK   ， max    0min K  (4-4) 
 
a はき裂長さの半長，F はき裂を半円形状と仮定した場合の補正係数として 0.73 を用いた[9]． 
 ここで，き裂形状の補正係数 F 値の妥当性について検討する．本研究で取扱うような表
面き裂は三次元的な形態をとるものが多く，また，き裂の進展に伴い刻々と形状が変化す
る．数値解析による K 値の計算精度は有限要素法などの発展に伴い向上してきている[10]も
のの，疲労き裂進展の各段階で刻々のき裂の大きさと形状に対する K 値を知るには膨大な
計算時間が必要となる．主要な形状や負荷様式のき裂に対する K 値についてはデータベー
ス化[11]されており，本研究でも他の研究者が作成したデータベースに基づいて補正係数 F
を設定した．ここで最も考慮すべき点は，表面き裂の形状であると考えられる．本研究で
行う回転曲げ疲労試験では，試験片表面と試験片内部で負荷される応力が異なり，内部に
C
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行くほど低下する．従って，き裂が進展すればするほどき裂の形状は図 4-6 に示すように半
円形状から半楕円形状へと変化するものと考えられる．実際の疲労破面は 3.2.3 項の図 3-5
～7 で示したように，安定破壊におけるき裂進展領域はほぼ半円形状を呈しているように見
えるが，正確にはとらえきれない．図 4-7 に，他の研究者による回転曲げ疲労における表面
き裂の進展に伴う形状変化の検討結果を示す[12], [13]．試験片形状や対象とする材料は異なる
が，本研究で取扱うき裂長さ 1 mm（き裂長さ 2a / 試験片の最小径 2r = 0.33）までの領域で
はアスペクト比 0.7～0.8 の半楕円形状となることが示されている．また，村上らによる表
面き裂の応力拡大係数の解析結果[9]をもとに，表面き裂の表面近傍での F 値を表面でのmax
を代表値として計算すると，アスペクト比 0.7 のとき F = 0.67，アスペクト比 0.8 のとき F = 
0.69 となる．仮にき裂がアスペクト比 0.7 の半楕円形状であり F = 0.67 として計算した応力
拡大係数が真の値とすると，半円という仮定のもと F = 0.73 として計算した応力拡大係数の
値は真の値に比べて 9%程度高く見積もることになる．白鳥はき裂進展寿命の評価において，
応力拡大係数の推定に 1 割程度の誤差は許容される[10]としており，本研究で半円を仮定し
た F = 0.73 という数値を用いることは問題ない範疇であると考えられる．特に，本研究では
K 値の真の値を高精度に求めることを目的としておらず，超硬合金の配合や微細組織による
き裂進展特性の違いを明らかにすることが目的であるから，この目的においてき裂を半円
と仮定しても問題ないものとして考察していく． 
 
 
 
 
Fig. 4-6 Schematic illustration of variation in the crack shape from semicircle to semi-ellipsoid. 
 
2a 2a
b b
a/b≒1 a/b<1
Crack front
62 
 
 
Fig. 4-7 Variation of aspect ratio with crack growth[12], [13]. 
 
 
さらに，き裂進展試験に供した試験片を用いて，き裂進展経路を観察した．観察はレプ
リカではなく実際の試験片を用いて，FE-SEM にて行った．き裂進展経路評価の詳細は次節
以降で実験結果とともに述べる． 
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４.3 き裂⻑さの変化 
図 4-8 に，F-13Co 切欠き試験片に対するa一定試験で得られた，レプリカによる表面き
裂の観察例を示す．図中の白矢印は，き裂先端を示す．繰返し数の増加に伴い，切欠きの
両側へ疲労き裂が進展している様子が確認できる． 
  
 
Fig. 4-8 Observations of fatigue crack growth on F-13Co under constant-a condition 
 (a = 600 MPa). 
 
 
図 4-9 に，図 4-8 から測定したき裂長さと繰返し数の関係を示す．初期き裂長さの影響が
出ないよう，横軸の繰返し数は初期き裂長さが 160 m の時を 0 回として整理した．図の矢
印は，試験片が破断する直前のプロットであることを示す．図から，き裂は繰返し数の増
加に伴い加速的に増加し，破断に至ることがわかる．従って，き裂が進展するほど，2a-N
曲線の傾き，すなわちき裂進展速度 da/dN は大きくなると言える． 
 
 
 
35,000 cycle
40,000 cycle
45,400 cycle
100 ma = 600 MPa (constant)
crack  tip crack  tip
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Fig. 4-9 Crack growth for F-13Co as a function of number of cycles under constant-a condition 
 (a = 600 MPa). 
 
図 4-10 に，F-13Co 切欠き試験片に対する不連続 Kmax 一定試験で得られた，き裂長さと繰
返し数の関係を示す．図中矢印で示す区間では Kmax 値がほぼ一定となるように応力を調整
しながらき裂を進展させた．2 種類のプロットはいずれも F-13Co で異なる試験片（n = 1, 2）
のデータである．白丸（n = 1）は Kmax 値を順次増加させた高 Kmax 領域のデータ，灰色の丸
（n = 2）は Kmax 値を順次減少させた低 Kmax 領域のデータである．白丸のデータで，き裂長
さが減少しているように見える箇所があるが，これはレプリカ採取時の負荷が異なるため
である．4.2 節の実験方法で述べたように，レプリカ採取時にはき裂長さを正確に測定する
ため，き裂進展試験時に付加した応力の 7 割程度の応力を負荷してき裂を開口させるが，
不連続 Kmax 一定試験においてはき裂長さが長くなるほど負荷応力が低くなるため，レプリ
カ採取時に付加する応力も低く設定することになる．レプリカ採取時の負荷応力の違いに
より測定されるき裂長さが変化するため，上述のようにき裂長さが減少しているように見
えると考えられる．このような外的要因によるき裂長さの誤差を極力減らすために，以後
の実験ではき裂長さ測定時に付加する応力を一連の実験中は一定にすることとした．また，
灰色の丸（n = 2）でも Kmax = 6.4~5.9 MPam1/2の間にき裂長さが減少しているように見える
箇所がある．レプリカでき裂長さを測定する場合，レプリカシートのヨレなどで数十m の
誤差が生じることがある．実際にはき裂長さが減少することは考えられないため，き裂進
展速度の評価にあたってはき裂長さが減少したデータは省いた．このように，超硬合金に
おいてレプリカ法でき裂長さを測定する際にはレプリカ貼り付け時の負荷を統一する，レ
プリカシートのヨレなどが生じないよう注意深くレプリカを採取するなど，ある程度の訓
練を要する．このような点を考慮しても，図を見ると，明らかに Kmax値が低いほど 2a-N 曲
線の傾き，すなわちき裂進展速度 da/dN は小さいことがわかる． 
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Fig. 4-10 Crack growth for F-13Co as a function of number of cycles under various constant-Kmax 
conditions. 
 
 
また，同じ Kmax 値の区間であってもき裂が停滞したり，急激に進展したりする場合がい
くつか確認できる．超硬合金のような硬質粒子を含む材料のき裂進展においては図 4-11 に
示すようなき裂上下面にまたがる硬質粒子による架橋効果や，硬質粒子の凹凸でき裂の上
下面同士が擦れ合い，き裂開口の抵抗となる表面粗さ誘起き裂閉口[14]によるき裂進展の停
滞，さらには繰返し負荷によりそのような硬質粒子がき裂面から外れて急激にき裂が進展
する現象が確認されている．本実験結果が示すき裂の停滞や急激な進展も同様の現象によ
り起きていることが考えられるが，詳細は次節のき裂進展経路の観察結果をもとに考察す
る． 
 
(a) Grain bridging 
 
(b) Crack surface roughness 
induced closure 
Fig. 4-11 Schematic illustrations of shielding mechanisms[14]. 
 
103 104 105
0
100
200
300
400
Number of cycles N   [ cycles ] 
C
ra
ck
 le
ng
th
 2
a 
   
[ 
m
 ]
Kmax= 6.6
Kmax= 6.4
Kmax= 5.9
Kmax= 7.0 Kmax= 7.0
Kmax= 7.5
Kmax= 8.5
F-13Co
[ MPam1/2 ]
Hard particles
66 
図 4-10 において，Kmax 値を減少させるとき裂の進展がほとんど確認できなくなる．上述
のように，き裂が停滞したように見えてもその後急激に進展することがあるので判断は難
しいが，1×105回繰返し負荷を与えてもき裂の進展が 10 m 以下となった時，すなわちき
裂進展速度が 10-10 m/cycle 以下となった時点で，き裂は進展しないと判断し，その時の Kmax
値をき裂進展の下限界値，すなわち，下限界応力拡大係数 Kthとした．本実験では，Kth = 5.9
～6.4 MPam1/2と見積もることができた． 
 
4.4 表⾯き裂の形状 
本研究では，表面き裂を半円と仮定して K 値の算出を行っているが，き裂進展寿命の計
算を行うような場合にはより正確な K 値の算出のために表面き裂の形状を把握しておくこ
とは重要である．本研究で取扱う超硬合金やセラミックスなどの硬質材料で表面き裂の形
状を評価した事例は多くはないが，例えば超硬合金の破壊じん性試験に用いられるビッカ
ース圧痕から発生する表面き裂は Palmquist 型の形状を有することがわかっている[15]． 
そこで，本実験中に観察される表面き裂の形状を把握するため，次のような確認実験を
行った．疲労き裂進展試験中に，き裂長さ 2a = 400 m までき裂が進展したところで試験を
中断し，き裂にインクをしみこませた後に試験片を強制的に破断させた．図 4-12 にマイク
ロスコープで観察した破面を示す．図中，色が濃く見える領域はインクが浸み込んだ領域，
すなわちき裂が生じていた領域である．図をもとに表面上でのき裂長さの半長 a とき裂進
展深さ b の比（アスペクト比）を求めると b/a = 0.97 であった．本結果からも，本章の実験
方法 4.2 節で述べた，表面き裂を半円状とした仮定による応力拡大係数の算出は妥当である
と確認できた．実際にはき裂の進展に伴いアスペクト比は変化することが想定されるが，
本研究で対象とする長さ 1 mm 以下のき裂においては，き裂長さに関わらず，き裂を半円形
状であると仮定して評価を行う． 
 
  
 
Fig. 4-12 Observation of crack shape on fracture surface. 
100 m
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4.5 応⼒拡⼤係数 K によるき裂進展速度の整理  
図 4-13 に，4.3 節で得られたき裂長さと繰返し数の関係から導出した，き裂進展速度 da/dN
と応力拡大係数 Kmax 値の関係を示す．図において，白丸はa 一定試験において得られた結
果で，黒丸は不連続 Kmax一定試験において得られた結果である．図を見ると，Paris 則[16]で
知られるような逆 S 字カーブを描いており，き裂進展の初期段階と，き裂が安定的に進展
する段階，き裂が急激に進展して不安定破壊に至る最終段階が確認できる．図から，それ
以下の Kmax 値ではき裂が進展しない下限界応力拡大係数 Kth（10-10 m/cycle の時の Kmax 値と
する）と，不安定破壊に至るときの Kmax 値，すなわち疲労破壊じん性 Kfc（10-7 m/cycle の時
の Kmax 値とする）はそれぞれ 6.1 MPam1/2，および 11 MPam1/2と評価できた． 
 
 
Fig. 4-13 Fatigue crack growth rate for F-13Co as a function of Kmax values. 
 
 
4.6 貫通き裂に対する疲労き裂進展特性との⽐較  
本研究で得られた実験結果は微小な表面き裂に対するものであり，一般的に行われてい
る貫通き裂に対する疲労き裂進展特性と異なる可能性がある．そこで，上記の結果を，貫
通き裂や他の研究者が示している結果と比較する． 
貫通き裂に対しては，図 4-13 で示した F-13Co と同じ材種の超硬合金を用いて作製した図
4-14 に示す CT 試験片を用いて応力比 R = 0.1 の条件で疲労き裂進展特性を評価した．K 値
の計算には次式を用いた[11]． 
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 f
tW
PK  2/1  (4-5) 
 
W
a  (4-6) 
 
        2/3432 1/6.572.1432.1364.4866.02  f
 (4-7) 
 
ここで，P は負荷荷重，t は試験片の厚さ，W は試験片の幅，a はき裂長さである． 
 
 
 
Fig. 4-14 Test specimen used for CT test. 
 
 
図 4-15 に，図 4-13 で示した表面き裂に対する F-13Co のき裂進展特性と，上述の貫通き
裂に対する同材種のき裂進展特性を示す．応力比の違いがある条件のもとではあるが，微
小表面き裂と貫通き裂の結果は，近いところに位置している[17]．ただし，高 Kmax 領域では，
貫通き裂のき裂進展特性において，Paris 則で知られる逆 S 字カーブのき裂が安定的に進展
する領域を示す段階は不明確であり，微小な表面き裂との乖離がある． 
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Fig. 4-15 Fatigue crack growth rate for F-13Co as a function of Kmax values. 
 
図中，実線で示した曲線は次式に示す，実験データを破壊力学の基本式[18]に当てはめて
導出した近似曲線である． 
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この実験式から，R = -1 における Kfcと Kthはそれぞれ 4.1 MPam1/2 および 11 MPam1/2と見積
もることができる[19]． 
また，図 4-16 に，図 4-15 の結果を Llanes らによる貫通き裂に対するき裂進展特性の評価
結果[20]と比較した結果を示す．Llanes らのデータは，F-13Co と同じ細粒のグレードで，Co
含有量が 10%のデータと 16%のデータである．図から，貫通き裂に対するき裂進展特性は，
Co 含有量に違いがある条件のもとではあるが，本研究で得られた実験結果とよく一致して
いる．ただし，表面き裂に対するき裂進展特性が示すような，き裂が安定的に進展する段
階は認められない．また，図からわかるように，Llanes らによる実験データはき裂進展速度
が 10-9 m/cycle 以上の範囲で得られたものであるが，本研究では 10-11 m/cycle 近くまで実験
的に求めることができた．第 3 章で述べたように，超硬合金の疲労破壊過程はき裂の発生
からき裂が安定的に進展するまでの初期のき裂進展過程が大部分を占めており，本研究で
得られた実験データは疲労き裂進展寿命を精度よく算出することに役に立つものと考えら
れる． 
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Fig. 4-16 Fatigue crack growth rate for several fine grained alloys as a function of Kmax values. 
 
 
4.7 疲労き裂進展寿命の計算 
4.6 節で導出した（4-8）式から，疲労き裂進展寿命の算出を試みた．計算は，（4-8）式を
初期き裂長さ aiから最終破断に至るき裂長さ acまで積分して行った．初期き裂長さ ai は 3 
m とした．この値は，3.3.2 項の図 3-12 で微小な切欠きを破壊起点とした表面き裂として
観察されたき裂の最小長さである．また，ac は次式（4-9）を用いて疲労破壊じん性値 Kfc
から見積もった．上述の方法で各応力振幅における疲労き裂進展寿命を見積もり，3.2.2 項
で実験的に求めた S-N 線上に示すと図 4-17 のようになる．図中，赤線で示すのが計算結果
である．図から，実験で求めた S-N 曲線とよく一致しており，疲労寿命の大半は疲労き裂
進展寿命であることが推測できる．このことは 3.3 節の微小切欠付試験片で観察された表面
き裂の進展特性とよく一致しており，妥当な結果であると言える．ただし，計算上，初期
き裂長さなどのパラメータの決め方により計算される寿命値に違いが出てくるため，更な
る検証が必要である． 
 
cfc aFK max  (4-9) 
2 3 4 5 6 7 8 910 20 30
10-11
10-10
10-9
10-8
10-7
10-6
10-5
Kmax  [ MPam
1/2 ]
da
/d
N
  [
 m
/c
yc
le
 ]
R = -1（short surface crack)
R = 0.1 (long through crack)
Approximated curve by Eq. (4-8)
R = 0.1（long through crack on a suitable alloy for F-10Co)[20]
R = 0.1（long through crack on a suitable alloy for F-16Co )[20]
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Fig. 4-17 Comparison between experimental S-N curve and calculated one for F-13Co. 
 
 
 
 
4.8 疲労き裂進展経路 
疲労き裂と WC 粒子や Co 相との相互作用について検討するため，き裂進展経路の観察を
詳細に行った．ここでは，き裂進展経路に対する Kmax 値の影響に焦点を絞り，F-13Co のき
裂進展経路について様々な角度で分析した． 
図 4-18 に，F-13Co に対する不連続 Kmax一定試験を行った試験片の疲労き裂を観察した結
果の一例を示す．図はレプリカではなく実際の試験片表面を FE-SEM にて観察した写真で
ある．疲労き裂進展経路をわかりやすく説明するために，写真と合わせて，模式図を示し
ている．SEM 写真と模式図にそれぞれ示す番号(1)，(2)，(3)は，各番号が同じ場所であるこ
とを示している．図から，超硬合金の疲労き裂進展経路を次の 4 つのパターンに分類した[21]．
すなわち，(i) WC 粒内，(ii) Co 相内，(iii) WC/WC 界面，(iv) WC/Co 界面の 4 つのパターン
である． 
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Fig. 4-18 Observation example of crack growth path. (a) Schematic illustration of the crack growth 
path, (b) SEM image of the specimen surface. 
 
図 4-19 に，F-13Co に対するa 一定試験を行った試験片の疲労き裂進展経路を，異なる
Kmax 値ごとに観察した結果を示す．図から，疲労き裂は，Kmax = 6.5 MPam1/2と低いときは(iii) 
WC/WC 界面や(iv) WC/Co 界面を主に進展しているのに対し，Kmax = 8.5 MPam1/2と高いとき
は(i) WC 粒内を進展する割合が増えていることがわかる． 
 
 
(a) Kmax = 6.5 MPam1/2 (b) Kmax = 8.5 MPam1/2
Fig. 4-19 Crack growth path appeared on the specimen surface of F-13Co at several Kmax values. 
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き裂進展経路の Kmax 値による違いが表面だけでなく内部でも生じていることを確認する
ために，同じ試験片に対して，試験片表面からき裂を観察した後に試験片を破断させ，破
面観察を行った．結果を図 4-20，4-21 に示す．図は F-13Co に対する不連続 Kmax 一定試験を
行った試験片の Kmax = 6.5 MPam1/2（図 4-20）および Kmax = 7.5 MPam1/2（図 4-21）における
観察結果である．図は(a)き裂進展経路の模式図，(b)試験片表面の SEM 写真，(c)試験片内部
（破面）の SEM 写真で構成され，(a)，(b)，(c)中に示した番号(1)，(2)，(3)は各番号がそれ
ぞれ同じ場所であることを示している．(b)試験片表面の SEM 写真中には写真の WC 粒界の
不鮮明さを補うためにいくつかの破線を追加した．図 4-20(b) から，Kmax = 6.5 MPam1/2 とい
う低 Kmax領域において疲労き裂は主に WC/WC 界面や WC/Co 界面を進展していることがわ
かる．また，図 4-20(c)中黄色の矢印で示した箇所に見られるように，WC 粒子が欠落して
窪んだ様子が多く観察された．このことは内部でも表面と同じように低 Kmax 領域では主に
WC 粒子の界面（WC/WC 界面や WC/Co 界面）を進展したことを示しており，表面の観察
結果と一致するものであると言える．一方，図 4-21(b)から，Kmax = 7.5 MPam1/2という高 Kmax
領域において疲労き裂が WC 粒内を進展する割合が増えていることがわかる．また，図
4-21(c)中黄色の矢印で示した箇所に見られるように，WC 粒子がへき開割れした様子が図
4-20(c)に比べて多く観察された．このことは内部でも表面と同じように高 Kmax 領域では WC
粒内を進展する割合が高いことを示しており，この結果も表面の観察結果を裏付けるもの
であると言える． 
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Fig. 4-20 Observations of crack growth path. The test was conducted at a constant value of Kmax of 
6.5 MPam1/2. (a) Schematic illustration of the crack growth path, (b) SEM image of the 
specimen surface, (c) SEM image of the fracture surface. 
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Fig. 4-21 Observations of crack growth path. The test was conducted at a constant value of Kmax of 
7.5 MPam1/2. (a) Schematic illustration of the crack growth path, (b) SEM image of the 
specimen surface, (c) SEM image of the fracture surface. 
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図 4-20，4-21 で(b)に示すような試験片表面の SEM 写真から，疲労き裂が前述の 4 つのき
裂進展経路，(i)WC 粒内，(ii)Co 相内，(iii)WC/WC 界面，(iv)WC/Co 界面を進展する割合を
それぞれ求めた．図 4-22 に，き裂進展経路割合の算出例を示す．(iii)WC/WC 界面と判断し
たものも厳密には薄い Co 相との界面となっている可能性はあるが，図の SEM 写真上でき
裂の上下面どちらにも 0.05 m以上の厚さの Co 相が確認できない場合は(iii)WC/WC 界面と
した． 
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Fig. 4-22 Calculation example of percentage of crack growth path. 
 
図 4-23 に，各 Kmax 値におけるき裂進展経路割合を示す．図から，き裂進展経路(iii)WC/WC
界面の割合は Kmax 値が 6.0 から 7.5 MPam1/2へ増加するとともに 50%から 30%へと低下し，
逆に，(i)WC 粒内の割合は 20%から 40%に増加していることがわかる．硬質粒子によって強
化された複合材料のき裂進展では，硬質粒子によるき裂進展の抑制効果が期待できること
が報告されている[22]．すなわち，き裂が硬質粒子に行き当たった時に，硬質粒子を避けて
き裂が進展する現象である．これにより，き裂先端後方にはき裂の上下面に硬質粒子がま
たがり，き裂の開閉口を妨げるいわゆる架橋効果[23]が期待できる．本実験結果から，特に
低 Kmax領域で WC/WC 粒子の界面をき裂が進展する割合が高い，すなわちき裂が WC 粒子
を避けて進展している割合が高いことから，このような架橋効果が得られていると推察で
1 m
△ (i) within WC grain
● (ii) within Co phase
▲ (iii) WC/WC boundary
○ (iv) WC/Co boundary Crack growth
 nalln l )(1
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きる．一方，高 Kmax領域では WC 粒の破壊を伴う WC 粒内をき裂が進展しており，前述の
架橋効果が得られにくくなっているものと推察できる．超硬合金の疲労き裂進展寿命を延
ばすためには，低 Kmax 領域におけるき裂進展の抑制が重要な課題の一つと考えられる[24]．
また，き裂進展経路の観察結果で確認できた，低 Kmax 領域に比べて高 Kmax 領域で WC 粒内
破壊が多く生じるという傾向は，3.2.3 項で述べた平滑試験片の疲労破面（ミクロ観察）で
も確認されている．すなわち，疲労破壊起点近傍での WC 粒子の欠落と突出による凹凸の
ある破面（図 3-8），および起点から離れた領域での WC 粒のへき開破面による平坦な破面
（図 3-9）である．平滑試験片による疲労き裂進展挙動と切欠き試験片による疲労き裂進展
挙動はこのように同じ傾向を示しており，本質的には同じ現象をとらえていることが確認
できた． 
 
 
Fig. 4-23 Relationship between percentages of crack growth paths and Kmax values. 
 
さらに，本実験結果により，き裂が WC 界面を進展する場合，WC/WC 界面を選択的に進
展することが明らかとなった．これは，き裂が進展しうる 4 つの経路のうち，最も界面強
度が低い経路を選択的に進展するためであると考えられる．図 4-24（左）に示すように，
WC粒子間に均一にCo相が存在する理想的な組織であれば，本来WC/WC界面は存在せず，
き裂進展経路は(i)WC 粒内，(ii)Co 相内，(iv)WC 粒内のいずれかとなるはずである．しかし，
実際には図 4-24（右）に示すような不均一な組織となっており，(iii)WC/WC 界面が存在し
ている．これは，2.3 節で詳細に Co 相厚さを調べた結果からもわかるとおり，F-13Co では
Co相厚さが 0.05 m以下のほとんどWC粒子同士が接しているとみなせる箇所に相当する．
このような WC/WC 界面は，超硬合金の焼結中に WC 粒子が成長する過程で生じるものと
考えられる[25]．超硬合金のき裂進展特性には WC/WC 界面あるいは WC/Co 界面といった界
(iii) WC/WC boundary
(i) within WC grain
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面強度が強く関与していると考えられ，超硬合金のき裂進展寿命を向上するためには，脆
弱な WC/WC 界面を減らし，WC 粒子間に均等に Co を行き渡らせるための焼結技術の開発
が望まれる[19]． 
 
 
Fig. 4-24 WC-Co cemented carbide having homogeneous microstructure (left side) and 
heterogeneous one (right side). 
 
 
４.9 結 ⾔ 
 本章では，細粒超硬合金 F-13Co の切欠き試験片を用いて R = -1 のもとで疲労き裂進展試
験を行い，初期き裂長さ 160 m からき裂長さ 1 mm までの範囲における表面き裂に対する
疲労き裂進展特性の評価を行うと共に，詳細なき裂進展経路観察を行った．得られた結果
は以下のとおりである． 
 
＜評価手法の確認＞ 
(1) レーザー加工で切欠きを付与した切欠き試験片により，き裂長さ 1 mm 以下の表面き
裂に対する疲労き裂進展特性を評価することができる． 
(2) き裂長さ 1 mm 以下の範囲において表面き裂の形状はほぼ半円である． 
(3) 超硬合金の疲労き裂進展特性は，Paris 則で知られる逆 S 字カーブを描く． 
＜貫通き裂との比較＞ 
(4) R = -1 におけるき裂長さ 1 mm 以下の表面き裂に対する疲労き裂進展特性は，貫通き裂
に対する疲労き裂進展特性と近い値を示す．ただし，貫通き裂では Paris 則で知られる
逆 S 字カーブにおいて安定き裂が安定的に進展する段階は不明確である． 
(5) 疲労き裂進展特性を積分して算出した疲労き裂進展寿命は疲労寿命とよく一致する． 
＜疲労き裂進展経路＞ 
(6) 超硬合金の疲労き裂は低Kmax領域では脆弱なWC/WC界面を進展する割合が高く，Kmax
値が増加するに従って WC 粒内を進展する割合が増加する． 
(7) (6)の傾向は平滑試験片の疲労破面観察（ミクロ観察）で得られた傾向と合致する． 
 
WC
Co
WC/WC boundary
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第 ５ 章 
微⼩な表⾯き裂に対する疲労き裂進展特性 
（WC 粒径および Co 含有量の影響） 
 
5.1 緒 ⾔ 
本章では，超硬合金の微小な表面き裂に対する疲労き裂進展特性について，WC 粒径およ
び Co 含有量の影響を検討する．第 3 章で示したとおり，疲労強度特性に対する WC 粒径お
よび Co 含有量の影響は，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど優れている．また，
第 1 章で述べたように，貫通き裂の疲労き裂進展特性に対する WC 粒径および Co 含有量の
影響については，過去の研究により WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほどき裂進展
抵抗が大きいとされている．この両者の結果を突き合わせると，超硬合金における疲労寿
命の多くは疲労き裂進展寿命よりも，き裂発生寿命が占めていると考えられる．しかし，
第 4 章で示したように，疲労寿命にはき裂長さが短い初期のき裂進展特性が重要であり，
過去の研究における貫通き裂での評価結果をそのまま適用することに疑問が残る．そこで，
微小な表面き裂の疲労き裂進展特性に対するWC粒径ならびにCo含有量の影響を明らかに
することを目的とし，第 2 章で示した供試材について，第 4 章で示したとおりの手法で，
初期き裂長さ 160 m からき裂長さ 1 mm までの範囲における表面き裂に対する疲労き裂進
展特性評価を実験的に行った．更に，得られた結果から，超硬金型の寿命安定化・向上へ
向けた材料開発の指針について検討した． 
 
 
5.2 WC 粒径の影響 
疲労き裂進展特性に対する WC 粒径の影響を評価するために，第 4 章で評価した F-13Co
に加え，WC 粒径の異なる 2 種類の超硬合金 M-13Co，C-13Co に対し，4.2 節と同様の実験
方法で疲労き裂進展試験を行った．いずれも Co 含有量が 13 wt%で，細粒（F-13Co），中粒
（M-13Co），粗粒（C-13Co）と WC 粒子の大きさが異なる材種であり，詳細は第 2 章で示
したとおりである． 
 
 
 
82 
 
5.2.1 き裂⻑さの変化 
図 5-1 に，応力振幅一定試験で得られた WC 粒径の異なる 3 種類の超硬合金 F-13Co，
M-13Co，C-13Co のき裂長さと繰返し数の関係を示す．F-13Co の結果は，4.3 節の図 4-9
に示したものと同じデータである．前述したように，レーザー加工による影響が出ない
ようき裂を十分に伸ばし，各試験片の初期き裂長さを統一するために横軸の繰返し数を，
き裂長さが 160 m の時を 0 回として整理した．図の矢印は，試験片が破断する直前のプ
ロットであることを示す．図から，いずれの超硬合金においても，き裂は繰返し数の増
加に伴い加速的に進展し，破断に至ることがわかる．WC 粒径の影響をみると，F-13Co
と M-13Co のき裂進展特性に大差はないが，WC 粒径が最も大きい C-13Co では破断に至
るまでの繰返し数が多く，破断直前のき裂長さは長い．また，同じき裂長さで比較する
と，2a-N 曲線の傾き，すなわちき裂進展速度 da/dN は F-13Co や M-13Co に比べて C-13Co
の方が小さいことがわかる．細粒の F-13Co と中粒の M-13Co で差が見られなかった理由
は明確ではないが，F-13Co には焼結時に WC 粒の粒成長を抑制するための炭化クロム
（Cr2C3）が添加されており，結果に影響を及ぼした可能性がある．全体的な傾向として，
き裂長さが 200～500 m の範囲では，WC 粒径が大きいほど，超硬合金のき裂進展抵抗が
大きいと言える． 
 
  
Fig. 5-1 Crack growth for 13%Co alloys with different WC grain sizes as a function of number of 
cycles under constant-a condition. 
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図 5-2に，不連続Kmax一定試験で得られたWC粒径の異なる 2種類の超硬合金M-13Co，
C-13Co のき裂長さと繰返し数の関係を示す．図から，どちらの合金においても Kmax 値が
低いほど 2a-N 曲線の傾き，すなわちき裂進展速度 da/dN が小さいことがわかる．また，
き裂進展速度が10-10 m/cycle以下となり，き裂が進展しないと判断されたときのKmax値は，
M-13Co では 5.6～5.9 MPam1/2，C-13Co では 5.8 MPam1/2であった． 
 
 
 
(a) M-13Co 
 
(b) C-13Co 
Fig. 5-2 Crack growth as a function of number of cycles under various constant-Kmax conditions. 
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 5.2.2 応⼒拡⼤係数 Kによるき裂進展速度の整理 
図 5-3 に，5.2.1 項で得られたき裂長さと繰返し数の関係から算出した，き裂進展速度
da/dN と応力拡大係数 Kmaxの関係を示す．F-13Co の結果は，4.5 節の図 4-13 に示したも
のと同じデータである．図を見ると，いずれの超硬合金においても，Paris 則[1]で知られ
るような逆 S 字カーブを描いており，き裂がほとんど進展しないき裂進展の初期段階と，
き裂が安定的に進展する段階，き裂が急激に進展して破壊に至る最終段階が確認できる．
WC 粒径の影響を見ると，違いはわずかであるが，WC 粒径が大きいほど同じ Kmax 値にお
けるき裂進展速度が小さいことがわかる．また，その差は Kmax 値が 7.5 MPam1/2以下の低
Kmax 領域および最終破断に近い高 Kmax 領域で顕著である．図 5-4 に，Kmax = 7～9 MPam1/2
の安定き裂進展領域における，き裂進展速度に及ぼす WC 粒径の影響を，Kmax 値をパラ
メータにとり整理したものを示す．図から，Kmax = 7～9 MPam1/2の範囲においては，き裂
進展速度に対する WC 粒径の影響は，Kmax 値が低いほど顕著であることがわかる．この
ことからき裂進展抵抗の増加に貢献する粒子径の影響は特に低 Kmax 領域において有効で
あることがわかる．また，図 5-3 から，それ以下の Kmax 値ではき裂が進展しない下限界
応力拡大係数 Kth（10-10 m/cycle の時の Kmax 値とする）と，最終破壊に至るときの Kmax値，
すなわち疲労破壊じん性値 Kfc（10-7 m/cycle の時の Kmax 値とする）はそれぞれ表 5-1 に示
す値と見積もることができた．これらの値を第 2 章で述べた破壊じん性値 KIc と比較して
表 5-1，図 5-5 に示した．Kfcは KIcと相関があり，妥当な結果と言える．一方，Kthの値は
WC 粒径による違いがほとんどない． 
 
 
Fig. 5-3 Fatigue crack growth rate for 13%Co alloys with different WC grain sizes as a function of 
Kmax values. 
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Fig. 5-4 Effect of WC grain size on fatigue crack growth rate at several Kmax values. 
 
Table 5-1 Summary list of K values, KIc, Kfc and Kth for 13%Co alloys with different WC grain sizes. 
                                           [ MPam1/2 ] 
Specimen KIc Kfc Kth 
F-13Co 12.4 10.6 6.1 
M-13Co 15.4 10.3 6.3 
C-13Co 16.4 13.5 6.5 
 
 
  
Fig. 5-5 Effect of WC grain size on KIc, Kfc and Kth. 
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 5.2.3 疲労き裂進展経路 
WC 粒径がき裂進展速度に影響を及ぼすことが実験より確認され，この影響は低 Kmax
領域で顕著となる傾向が認められた．そこで，そのメカニズムを明らかにするために，
各超硬合金において，疲労き裂の進展経路を観察した．図 5-6 に，き裂進展試験に供した
M-13Co および C-13Co の試験片の表面観察写真を示す．両者は同程度の繰返し数，同程
度のき裂長さにおいて，無負荷の状態で観察したものであるが，C-13Co のき裂に比べて
M-13Co のき裂の方がき裂の太さ，すなわちき裂開口量が大きく，き裂が閉口していない
ことがわかる．超硬合金のように硬質粒子を含む材料中をき裂が進展する場合，図 5-7 に
示すように，き裂が硬質粒子をう回して進むために上下のき裂面が干渉してき裂の開閉
口を妨げ，疲労き裂進展の駆動力を減少させる効果を持つことが知られている[2]．本供試
材においてもその影響が生じているものと推察できる． 
 
 
(a) M-13Co 
 
(b) C-13Co 
Fig. 5-6 Crack growth path appeared on the specimen surfaces at several Kmax values. 
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Fig. 5-7 Schematic illustration of grain bridging ahead of the crack tip[2]. 
 
 
上述の架橋効果に対する WC 粒径の影響を見積もるために，F-13Co，M-13Co ならびに
C-13Co において疲労き裂進展経路の蛇行量を算出した．算出方法を図 5-8 に示す．図中
の式（4-10）に示すように，き裂が実際に進展した道のりの延べ長さを同じ領域内での直
線距離で除した値を蛇行量とした．蛇行量が大きいほど，き裂が WC 粒子をう回する割
合が高いことを表している．図 5-9 に，Kmax = 7 MPam1/2における疲労き裂進展経路の蛇
行量に対する WC 粒径の影響を示す．図 5-9 から，WC 粒径が大きいほどき裂の蛇行量が
大きい，すなわち疲労き裂が WC 粒子をう回する割合が高いことがわかる．このことか
ら，WC 粒径が大きいほど上述の架橋効果の影響が大きいと考えられる． 
 
 
 
Meandering quantity of crack path = 
L
ln
n 1  (4-10) 
Fig. 5-8 Evaluation example of meandering quantity of crack path. 
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Fig. 5-9 Effect of WC grain size on meandering quantity of crack path at a constant Kmax value of 
7 MPam1/2. 
 
5.3 Co 含有量の影響 
疲労き裂進展特性に対する Co 含有量の影響を評価するために，第 4 章で評価した F-13Co
に加え，Co 含有量の異なる 2 種類の超硬合金 F-10Co，F-18Co に対し，4.2 節と同様の実験
方法で疲労き裂進展試験を行った．いずれも同じ WC 粒径の細粒超硬合金で，Co 含有量が
10 wt%（F-10Co），13 wt%（F-13Co），18 wt%（F-18Co）と異なる材種であり，詳細は第 2
章で示したとおりである． 
 
5.3.1 き裂⻑さの変化 
図 5-10 に，応力振幅一定試験で得られた Co 含有量の異なる 3 種類の超硬合金 F-10Co，
F-13Co，F-18Co のき裂長さと繰返し数の関係を示す．F-13Co のデータは 4.3 節の図 4-9
で示したものと同じである．5.2.1 項と同様に，横軸の繰返し数は，初期き裂長さを 160 m
として整理した．図中の矢印は，試験片が破断する直前のプロットであることを示す．
図から，いずれの超硬合金においても，き裂は繰返し数の増加に伴い加速的に進展し，
破断に至ることがわかる．Co 含有量が多いほど，破断に至るまでの繰返し数が多く，破
断直前のき裂長さは長いという傾向が見られた．また，同じき裂長さで比較すると，Co
含有量が多いほど2a-N曲線の傾き，すなわちき裂進展速度da/dNが小さいことがわかる．
これらのことから，き裂長さが 200～500 m の範囲では，Co 含有量が多いほど超硬合金
のき裂進展抵抗が大きいと言える． 
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Fig. 5-10 Crack growth for fine grained alloys with different Co contents as a function of number 
of cycles under constant-a conditions. 
 
 
 
図 5-11 に，不連続 Kmax 一定試験で得られた F-18Co のき裂長さと繰返し数の関係を示
す．F-10Co についてはき裂進展速度を評価するのに十分なき裂長さに到達する前に試験
片が破断したため，データが得られなかった．図から，本合金においても Kmax 値が低い
ほど 2a-N 曲線の傾き，すなわちき裂進展速度 da/dN が小さいことがわかる．また，き裂
進展速度が 10-10 m/cycle 以下となり，これより Kmax値が低くなるとき裂が進展しなくなる
と判断できるときの Kmax 値は，6.3 MPam1/2 であった．さらに，図中の点線（Kmax = 7.6 
MPam1/2付近）で示すように，所々でき裂長さが変化しなかったり，大幅に増加したりす
る様子が確認できる．図 5-12 に，図の点線部付近におけるレプリカ写真を示す．図から，
き裂の停留や急激な進展が確かに生じていることがわかる．このような現象は他の材種
でもいくつか観察された．これらは，前述した脆性材料特有の架橋効果の消失による影
響と推察される．このような局所的なき裂進展速度の変化を逐一測定するのは困難であ
り，本研究では一定の Kmax 区間における，停留や急激な進展を含めた平均の進展速度と
して評価した． 
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Fig. 5-11 Crack growth for F-18Co as a function of number of cycles under various constant-Kmax 
conditions. 
 
 
 
Fig. 5-12 Observations of the specimen surface tested under constant- Kmax condition. 
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 5.3.2 応⼒拡⼤係数 Kによるき裂進展速度の整理 
図 5-13 に，5.3.1 項で得られたき裂長さと繰返し数の関係から算出した，き裂進展速度
da/dN と応力拡大係数 Kmaxの関係を示す．図を見ると，いずれの超硬合金においても，き
裂がほとんど進展しないき裂進展の初期段階と，き裂が安定的に進展する段階，き裂が
急激に進展して破壊に至る最終段階が確認できる（F-10Co については，不連続 Kmax一定
試験で，き裂進展速度を評価するのに十分なき裂長さに到達する前に試験片が破断した
ため，初期段階のデータは得られなかった）．Co 含有量の影響を見ると，Co 含有量が少
ないほど同じ Kmax 値に対するき裂進展速度が速いことがわかる．図 5-14 に，Kmax値が 7
～9 MPam1/2の安定き裂成長領域におけるき裂進展速度に及ぼす Co 含有量の影響を，Kmax
値をパラメータにとり整理したものを示す．図から，Kmax値が 7～9 MPam1/2の範囲にお
いては，Co 含有量の影響は Kmax 値が低いほど顕著であることがわかる．このことから，
き裂進展抵抗の増加に寄与する Co 相は，特に低 Kmax 領域において有効に働くものと推察
できる．また，図 5-13 から，それ以下の Kmax 値ではき裂が進展しない下限界応力拡大係
数 Kth（10-10 m/cycle の時の Kmax 値とする）と，最終破壊に至るときの Kmax 値，すなわち
疲労破壊じん性値 Kfc（10-7 m/cycle の時の Kmax 値とする）はそれぞれ表 5-2 に示す値と評
価できた．これらの値を第 2 章で述べた破壊じん性値 KIc と比較して図 5-15 に示した．
Kfc は KIc と相関があった．一方，Kth の値はほとんど Co 含有量による違いは見られず，
KIcとの相関は認められなかった． 
 
 
 
Fig. 5-13 Fatigue crack growth rate for fine grained alloys with different Co contents as a function 
of Kmax values. 
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Fig. 5-14 Effect of Co content on fatigue crack growth rate at several Kmax values. 
 
  Table 5-2 Summary list of K values, KIc, Kfc and Kth for fine grained alloys with different Co 
contents. 
                                                [ MPam1/2 ] 
Specimen KIc Kfc Kth 
F-10Co 12.3 8.7 - 
F-13Co 12.4 10.6 6.1 
F-18Co 13.7 11.9 6.5 
 
 
  
Fig. 5-15 Effect of Co content on KIc, Kfc and Kth. 
Kmax = 9 MPam1/2
Kmax = 8 MPam1/2
Kmax = 7 MPam1/2
Fine-grained
8 10 12 14 16 18 20
10-10
10-9
10-8
10-7
Co content  [ % ]
da
/d
N 
 [ 
m
/c
yc
le
 ]
KIc
Kfc
Kth
Fine-grained
8 10 12 14 16 18 20
10
20
Co content  [ % ]
K
  [
 M
Pa
m
1/
2  ]
93 
 
 5.3.3 疲労き裂進展経路 
WC 粒径と同様に，Co 含有量もき裂進展速度に影響を及ぼすことが実験より確認され，
この影響は低 Kmax 領域で顕著となる傾向が認められた．そこで，そのメカニズムを明ら
かにするために，各超硬合金において，疲労き裂の進展経路を観察した．図 5-16 に，き
裂進展試験に供した F-13Co および F-18Co の試験片表面観察写真を示す[3]．両者を比較す
ると，図 4-19 や図 5-6 において観察された傾向と同様に，低 Kmax 領域ではき裂は WC 粒
をう回しながら主に WC/WC 界面や WC/Co 界面を進展し，高 Kmax 領域では WC 粒を割り
ながら WC 粒内を進展する割合が増えていることがわかる．ただし，F-13Co に比べて Co
含有量の多い F-18Co では WC 粒内破壊が増加するときの Kmax 値が高い．また，いずれの
Kmax 領域においても F-13Co に比べて F-18Co では Co 相内をき裂が進展する割合が高い．
超硬合金の破壊において、き裂先端後方のわずかな領域では Co 相が塑性変形することで
き裂の上下面にまたがり、き裂の開閉口を抑制することが報告されている[4], [5]．本実験で
疲労き裂進展経路に観察された Co 相にも同様の効果があると考えれば、Co 含有量の多
い F-18Co ではき裂進展の駆動力が減少するため，このような違いが生じたものと考えら
れる．さらに，図 5-13 に示した da/dN と Kmax 値の関係によると，F-13Co で WC 粒内破壊
が増加するときの Kmax 値（8.5 MPam1/2）におけるき裂進展速度（2.5×10-8 m/cycle）と，
F-18Co で WC 粒内破壊が増加するときの Kmax 値（10.4 MPam1/2）におけるき裂進展速度
（2.8×10-8 m/cycle）はほぼ等しい．このことから，き裂進展速度はき裂進展経路との関
連が強いと考えられる． 
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(a) F-13Co 
 
(b) F-18Co 
Fig. 5-16 Crack growth path appeared on the specimen surfaces at several Kmax values. 
 
5.2 節および 5.3 節で見てきたように，大きな WC 粒子や Co 相などのき裂進展抵抗は，
き裂がWC粒子の界面を進展する低Kmax領域において特に有効に働くものと考えられる．
その効果が，図 5-3 や図 5-13 で確認できたような疲労き裂進展特性の差となって表れた
ものと考えられる．言い換えれば，き裂進展寿命を延ばすためには低 Kmax 領域でき裂進
展抵抗を効果的に作用させることが重要であると言える． 
 
5.4 超硬⾦型の寿命安定化・向上へ向けた材料開発の指針 
本節では，第 3 章と第 5 章で得られた実験結果から，実際の金型部品に対する寿命安定
化・向上を目指した合金設計，合金開発の指針を述べる．WC 粒径および Co 含有量の影響
に対して，疲労強度特性の観点と疲労き裂進展特性の観点ではその傾向が異なることから，
超硬合金の疲労寿命はき裂進展寿命よりもき裂発生寿命が支配的であると言える．ただし，
実際の金型においては，複雑形状による応力集中に起因して初期き裂が発生した後に長期
にわたって使用される場合や，放電加工によるマイクロクラックが残存した状態で使用さ
れる場合など，疲労き裂進展寿命が重要となる場合もある．これらの点を踏まえたうえで
実際の金型部品に対する寿命安定化・向上を目指した合金設計，合金開発の指針について
検討する．さらに，本研究で残された課題と今後の展望について述べる． 
Cleavages of WC grains
WC boundary
Crack growthKmax = 6.5 MPam1/2 Kmax = 8.5 MPam1/2
1 m 1 m
Cleavages of WC grainsWC boundaryWC boundary
in Co phasein Co phasein Co phase
Kmax = 6.5 MPam1/2 Kmax = 8.5 MPam1/2 Kmax = 10.4 MPam1/2 Crack growth
1 m 1 m 1 m
95 
 
図 5-17 に，疲労寿命ならびに疲労き裂進展寿命に及ぼす WC 粒径および Co 含有量の影
響をまとめた．これまでの実験結果から，疲労特性に対する超硬合金の材種の影響は，WC
粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほど，疲労強度や疲労寿命の観点では優れており，
WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほど，微小な表面き裂に対する疲労き裂進展の観
点では優れているという逆の傾向を示した．この傾向は貫通き裂に対する疲労き裂進展特
性と同様の傾向であった．疲労寿命はき裂発生寿命とき裂進展寿命の和であるとするなら
ば，超硬合金の疲労寿命に占めるき裂進展寿命の割合は小さく，き裂発生寿命を延ばすこ
とがより重要であると言える．この点については第 3，4 章で述べた，疲労寿命の大半はき
裂進展寿命が占めるという結果と合致しておらず，本研究で実施した破壊力学に基づく解
析モデルの妥当性について更なる検証が必要である．例えば，本研究で用いた平滑試験片
による疲労破壊では起点となる凝集 WC 粒や粗大な WC 粒子の界面でも破壊，すなわちき
裂が生じており，これをき裂長さが数mのごく短い表面き裂とみなせば，その進展特性は，
切欠き試験片で取扱った 160 m～1 mm の比較的長い表面き裂の進展特性とは異なる可能
性も残されている．平滑試験片の疲労寿命においてき裂発生寿命とき裂進展寿命を明確に
分けることは難しく，今後の課題である． 
 
 
Fig. 5-17 Effect of WC grain size and Co content on fatigue lifetime and fatigue crack growth behavior of 
WC-Co cemented carbides. 
 
 また，実際の金型部品に対する寿命安定化・向上を考える場合には，どちらの現象がよ
り支配的かを検討する必要があると考えられる．図 5-18 に，金型設計の基本指針の例を示
す．例えば図に示したような具体的な金型への本研究成果の適用を考えた場合，凸形状が
主で研削加工や切削加工などにより表面を平滑に仕上げることのできるパンチなどでは，
疲労強度や疲労寿命を追及した，WC 粒径が小さく Co 含有量の少ない材種を選定し，凹形
状が主で，応力集中によるき裂の発生や，放電加工によるマイクロクラックが残存しやす
いダイでは疲労き裂進展抵抗や疲労き裂進展寿命を追及した，WC 粒径が大きく Co 含有量
の多い材種を選定することが望ましいと言える．この提案は定性的なものであるが，今後，
更にデータを蓄積して定量的な指針や合金開発の指針へつなげたいと考えている． 
WC grain size fine coarse
Co content low high
Fatigue strength high low
Fatigue lifetime long short
Fatigue crack growth resistance low high
Crack propagation life short long
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Fig. 5-18 Example of guideline of WC-Co alloy design for forming punch and die. 
 
5.5 結 ⾔ 
 本章では，WC 粒径および Co 含有量の異なる 5 種類の超硬合金で作製された切欠き試験
片を用いて，R = -1 のもとで疲労き裂進展試験を行い，初期き裂長さ 160 m からき裂長さ
1 mm までの範囲における表面き裂に対する疲労き裂進展特性の評価を行うとともに，き裂
進展経路の観察を行った．得られた結果は以下のとおりである． 
 
(1) 応力振幅一定条件のもとでは，WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほど，あるき
裂長さから破断に至るまでの負荷回数が多い． 
(2) 応力振幅一定条件のもとでは，WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほど，破断に
至る直前のき裂長さが長い． 
(3) WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほど，同一 Kmax 値におけるき裂進展速度が小
さい． 
(4) 疲労き裂進展特性に対する WC 粒径ならびに Co 含有量の影響は，低 Kmax領域におい
て顕著に認められる． 
(5) 本研究で用いたいずれの超硬合金においても，疲労き裂は低 Kmax 領域では脆弱な
WC/WC 界面を進展する割合が高く，Kmax が増加するに従って WC 粒内を進展する割
合が増加する． 
(6) WC 粒径が大きいほど，同じ Kmax値において，疲労き裂が WC 粒子をう回する割合が
高い． 
(7) Co 含有量が多いほど，疲労き裂が WC 粒内を進展する割合が増加する Kmax 値が高い． 
Forming die
Forming punch
Work piece
WC grain size coarse
Co content high
Fatigue crack growth resistance high
Crack propagation life long
Alloy design for forming punch
Alloy design for forming die
WC grain size fine
Co content low
Fatigue strength high
Fatigue lifetime long
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第 6 章 
結   論 
 
本論文は，工具鋼などに比べて優れた耐摩耗性を有し，切削工具や金型，機械部品など
に広く用いられている超硬合金に対し，疲労特性の中でも特に，破壊力学に基づく疲労き
裂進展特性の評価についての研究結果をまとめたものである．本論文で得られた結果は，
各章の終わりに結言としてまとめているが，本章ではそれらの結果を総括し，結論として
述べる． 
 第 1 章では，超硬合金の解説と工業的な使われ方を概観し，さらに効果的に活用するた
めの課題を示した上で本研究の目的を述べた．本研究では超硬合金の中でも特に機械的特
性に優れた WC-Co 系合金に焦点を絞り，同合金を実用的に金型・機械部品へ破壊させずに
効果的に活用するための合金選定や合金開発の指針を得ることを目的とした． 
 第 2 章では，疲労き裂進展特性に関する研究に先立ち，本研究で取扱う供試材の選定理
由とそれぞれの基本特性について詳細に示した．本研究では将来的に金型への活用が期待
される細粒合金を軸に，WC 粒径や Co 含有量の影響を評価できる材種を取り上げた．超硬
合金の各機械的特性評価方法は必ずしも標準化されておらず，選定した供試材を同じ基準
で評価することを念頭に置き，評価方法にも検討を加えた．さらに，疲労特性に対する微
細組織の影響を検討するため，WC 粒の粒度分布や Co 相厚さなどについても評価した． 
 第 3 章では，将来的に金型への適用が期待される細粒超硬合金に対し，初期欠陥のない
平滑試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，疲労寿命の評価を行うと共に，詳細な破面
観察により疲労破壊形態を調査した．また，全長 4～6 m の初期き裂を有する微小切欠付
試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，き裂長さ 10 m までの範囲で疲労破壊過程にお
ける疲労き裂進展挙動を調べた．その結果，超硬合金の疲労破壊は部材表面直下に存在す
る凝集 WC 粒や粗大な WC 粒子を起点とした疲労き裂の発生に始まり，疲労き裂が極めて
ゆっくりとした進展速度で WC 粒子の界面を進展（安定破壊）し，き裂長さが臨界に達し
た後に WC 粒子のへき開破壊を伴いながら急激に破壊する（不安定破壊）という過程を経
るものと推定された．さらに，疲労寿命や疲労強度などの疲労強度特性に対する WC 粒径
および Co 含有量の影響を評価し，WC 粒径が小さいほど，Co 含有量が少ないほどその特性
は優れているという結果を得た． 
第 4 章では，将来的に金型への適用が期待される細粒超硬合金に対し，全長 160 m の初
期き裂を有する切欠き試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，同合金の疲労き裂進展特
性について検討した．特に，第 3 章で観察された疲労破面から，微小な表面き裂に対する
疲労き裂進展特性を評価することが重要と考え，き裂長さが 1 mm 以下の表面き裂に対する
疲労き裂進展特性評価を実験的に行った．得られた実験結果に対し，破壊力学に基づく評
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価（応力拡大係数 K による整理や疲労き裂進展寿命の算出）を行うとともに，疲労き裂進
展経路の詳細な観察により第 3 章で得られた疲労破面との相関を検討した．その結果，微
小な表面き裂に対する疲労き裂進展特性は，貫通き裂に対する疲労き裂進展特性と近い値
を示した．また，得られた疲労き裂進展特性を積分して算出した疲労き裂進展寿命は，第 3
章で得られた平滑試験片の疲労寿命とよく一致した．超硬合金の疲労き裂は低 Kmax 領域で
は脆弱な WC/WC 界面を進展する割合が高く，Kmax 値が増加するに従って WC 粒内を進展
する割合が増加するという，平滑材の疲労破面観察で得られた傾向と同様の傾向を示した． 
第 5 章では，超硬合金の疲労き裂進展特性に対する WC 粒径および Co 含有量の影響につ
いて検討した．特に，第 4 章と同様に初期き裂長さ 160 m からき裂長さ 1 mm までの範囲
における表面き裂に対する疲労き裂進展特性評価を実験的に行った．その結果，疲労き裂
進展特性の観点では，WC 粒径が大きいほど，Co 含有量が多いほど優れているという結果
を得た．さらに，本章の実験結果と第 3 章で得られた実験結果から，実際の金型部品に対
する寿命安定化・向上を目指した合金設計，合金開発の指針を述べた．WC 粒径および Co
含有量の影響に対して，疲労強度特性の観点と疲労き裂進展特性の観点ではその傾向が異
なることから，超硬合金の疲労寿命はき裂進展寿命よりもき裂発生寿命が支配的であると
言える．この点については第 3，4 章で述べた，疲労寿命の大半は疲労き裂進展寿命が占め
るという結果と合致しない．本研究で実施した破壊力学に基づいた解析モデルの妥当性に
ついては更なる検証が望まれる．実際に金型を使用する際には，複雑形状による応力集中
に起因して初期き裂が早期に発生した後に長期にわたって使用する場合や，放電加工によ
るマイクロクラックが残存した状態で使用する場合など，疲労き裂進展寿命が重要となる
場合もある．実際の金型部品に対する寿命安定化・向上を考える場合には，どちらの現象
がより支配的かを見極める必要がある． 
本論文で得られた知見により，これまでほとんど研究されていない微小な表面き裂に対
する疲労き裂進展挙動を明らかにでき，実際の金型部品への応用が期待できる成果を得た．
今後，疲労き裂進展寿命の計算手法確立や，寿命安定化・向上を目指した合金設計，合金
開発の指針をさらに定量的に行うためのデータ蓄積，疲労き裂進展寿命を向上させる合金
の開発を目指していく． 
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Appendix-A   
修正線形破壊⼒学に基づく疲労き裂進展特性の解析 
 
A.1 背景 
 本論文の第 4 章では，破壊力学の考えに基づいたき裂進展寿命の計算を行った．McEvily
と石原らは，微小疲労き裂に対する進展挙動を取り扱うための，き裂先端の弾塑性変形や
き裂閉口などの効果を考慮した修正線形破壊力学に基づいた解析手法（modified LEFM 
approach; Lenear elastic fracture mechanics approach）を提案しており[1]，これまでにアルミニ
ウム合金やマグネシウム合金をはじめとした金属材料でその有効性を確認している[2], [3]．最
近では高速度工具鋼などの高強度材料においてもこの解析手法の適用が検討されている[4]．
本研究で取り扱う超硬合金に対しても修正線形破壊力学に基づいたき裂進展寿命の計算を
試みた． 
 
A.２ 計算⽅法 
 McEvily らが提案する修正線形破壊力学に基づくき裂進展挙動の解析手法には，き裂先端
の弾塑性変形，き裂閉口，き裂進展の下限界と疲労限度との関係が考慮されている．この
手法に従うとき裂進展速度 da/dN は次式で表される[2]． 
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ここで，re は有効き裂長さ，はき裂進展長さ，Kopmax はき裂開口に対する最大応力拡大係
数，Keffth は有効応力拡大係数幅の下限界値，y は降伏応力である．（A-2）式の右辺第一項
目の F は，（A-3）式で表される微小き裂先端の弾塑性変形を考慮したもの，第二項目はき
裂の開閉口挙動を考慮したものである．修正線形破壊力学パラメータ（M）の計算には，表
A に示す各パラメータ値を用いた． 
 
Table A Parameters used for calculation of M. 
Kopmax 
[ MPam1/2 ] 
Keffth 
 [ MPam1/2 ] 
A 
[ - ] 
y 
[ MPa ] 
k 
[ m-1 ] 
2.9 4.7 1.0×10-10 4,100 6,000 
 
A.３ 計算結果 
 図 A-1 に，第 4 章で得られた F-13Co に対するき裂進展特性の実験値（da/dN）と修正線
形破壊力学パラメータ（M）の関係を示す．図から，き裂進展速度 da/dN と M の関係は次
式で表されるように，両対数上で傾き 2 の直線として表される． 
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Fig. A-1 Relationship between da/dN and M. 
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 （A-4）式を初期き裂長さ 2re[2]から最終き裂長さまで積分するとき裂進展寿命 Np を見積
もることができる．図 A-2 に，計算結果と第 3 章で実験的に求めた F-13Co の S-N 曲線を比
較した．図から，き裂進展寿命 Npは疲労寿命と近い値を示すことがわかる．この結果は 4.7
項で示した疲労き裂進展寿命の計算結果とよく一致しており，妥当な結果であると言える．
ただし，計算上，初期き裂長さなどのパラメータの決め方により計算される寿命値に違い
が出てくるため，更なる検証が必要である． 
 
  
Fig. A-2 Comparison between experimental data and calculated results for F-13Co. 
 
 
A.4 応⼒⽐の影響 
 修正線形破壊力学を適用した解析手法により，異なる応力比のき裂進展寿命を計算する
ことができる．図 A-3 に，上述の方法で計算した応力比 R = -1，0.1，0.2，0.5 における F-13Co
のき裂進展寿命と，実験で得られた同応力比の S-N 線図を示す．実験データにおいて，R = 0.1，
0.2 の 2 種類の結果は，第 3 章の図 3-1 に示した砂時計型丸棒試験片を用いて 4 点曲げ疲労
試験により得られたもので，R = 0.5 の結果は同試験片を用いて 3 点曲げ疲労試験により得
られた結果である．図を見ると，き裂進展寿命は必ずしも疲労寿命と一致しないが，応力
比が大きいほど疲労強度が低いという傾向は一致していることがわかる． 
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(a) Relationship between a and Nf 
  
(b) Relationship between max and Nf 
Fig. A-3 Comparison between experimental S-N curves and calculated ones at several stress ratios. 
 
 図 A-4 に，107回の繰返し数における疲労強度について，応力振幅と平均応力の関係，す
なわち疲労限度線図を示す．図には，実験で得られた S-N 線図より求めた値と，修正線形
破壊力学を適用して見積もった S-N 線図より求めた値を示した．図から，いずれの応力比
においても実験結果と計算結果はよく一致していることがわかる．さらに，図中には（A-5）
式で知られる Gerber 線図と，（A-6）式で知られる修正 Goodman 線図を示した[5]．図から，
F-13Co の結果は Gerber 線図とよく一致していることがわかる．このように，修正線形破壊
力学に基づいた解析は疲労寿命を予測することに役立つものと考えられる． 
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（A-5）式および（A-6）式において，wは R = -1 における疲労限度（ここでは 107回にお
ける疲労強度），Bは引張強度（ここでは曲げ強度で代用した）である． 
 
  
Fig. A-4 Relationship between stress amplitude (a) and mean stress (m) for F-13Co. 
 
A.5 まとめ 
 修正線形破壊力学を適用した解析手法により，細粒超硬合金 F-13Co の疲労き裂進展寿命
の算出を試みた．得られた結果は以下のとおりである． 
(1) 修正線形破壊力学を適用した解析手法で求めた異なる応力比における疲労き裂進展寿
命は，実験で得られた疲労寿命と近い値を示す． 
(2) 修正線形破壊力学を適用した解析手法で求めた疲労限度（107回における疲労強度）線
図は，実験で得られた疲労限度線図とよく一致する．さらに，疲労限度線図における
応力振幅と平均応力の関係は，計算結果，実験結果ともに Gerber 線図とよく一致する． 
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Appendix-B 
疲労寿命に対する初期⽋陥サイズの影響 
 
B.1 背景 
 本論文中に示した実験結果から，細粒超硬合金 F-13Co の疲労破壊過程は，部材の表面直
下に存在する凝集 WC 粒や粗大な WC 粒子を起点として疲労き裂が発生し，疲労き裂が極
めてゆっくりとした速度で進展（安定破壊）し，き裂長さが臨界に達した後に急激に破壊
する（不安定破壊）という過程を経るものと推定した（3.4 節）．また，疲労寿命の多くは
安定疲労き裂進展に費やされると考察した（4.7 節）．この結果を補うために，初期欠陥サ
イズ，すなわち切欠きサイズの異なる微小切欠付試験片を用いた回転曲げ疲労試験を行い，
疲労寿命に対する初期欠陥サイズの影響を評価し，初期欠陥のない平滑試験片の疲労寿命
と比較した． 
 
 
B.2 実験⽅法 
細粒超硬合金 F-13Co に対し，初期欠陥サイズの異なる微小切欠付試験片を作製した（3.3.1
項の図 3-11 参照）．3.2.3 項で観察した破壊起点と考えられる粗大な WC 粒子の大きさと同
程度の全長 4 m から 10 m の微小な切欠きを FIB で付与した．これらの試験片を用いて，
3.3.2 項で述べたとおりの方法で回転曲げ疲労試験を行った．破断後，試験片の破面をマイ
クロスコープおよび走査型電子顕微鏡（SEM）にて観察した． 
 
 
B.３ 実験結果および考察 
図 B-1 に，破面の観察例を示す．図は，全長 9.6 m の微小切欠付試験片を，応力振幅 2,130 
MPa で疲労試験に供して破断させた後に観察した破面である．破断までの繰返し数は 4,134 
cycles である．図から，初期欠陥として付与した微小切欠きが破壊起点となっていることが
わかる．また，初期欠陥として付与した微小切欠きは，全長 9.6 m，深さ 7.3 m の半楕円
形状となっている． 
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Fig. B-1 Fatigue fracture surface of the F-13Co micro-notched specimen under stress amplitude a = 
2,130 MPa showing the fatigue crack initiation site. The number of cycles to failure Nf = 
4.1×103 cycles. Initial crack length 2ai = 9.6 m. (b) is the enlarged and slanted image of 
(a). 
 
同様に，他の加工条件で微小切欠きを付与した試験片の破面を図に示す．図に見られる
ように，FIB の加工条件によって，初期欠陥の大きさや，アスペクト比は異なっている．そ
こで，初期欠陥に作用する最大応力拡大係数 Kimax を，アスペクト比の異なる表面き裂に対
する Newman-Raju の式[1]を用いて算出した．算出した値は各図の下に示す． 
 
 
(a) Kimax = 5.7 MPam1/2, a = 2,130 MPa, 
Nf = 9.1×103 cycles. 
(b) Kimax = 4.1 MPam1/2, a = 2,130 MPa, 
Nf = 4.3×105 cycles.
Fig. B-2 Fatigue fracture surface of the F-13Co micro-notched specimen showing the fatigue crack 
initiation site. 
 
また，初期欠陥のない平滑試験片に対しては，3.2.3 項で観察した疲労破面から特定した，
破壊起点となる凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子を初期欠陥とみなし，初期欠陥から生じる内部
き裂に作用する最大応力拡大係数 Kimax を，式（B-1）で示される計算式[2]を用いて算出した． 
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areaKi maxmax 5.0  (B-1) 
 
area は破壊起点となる凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子の大きさ（面積）である．更に，任意の
Kimax が作用する表面き裂の疲労き裂進展寿命を，4.6 節で導出した F-13Co に対する疲労き
裂進展特性の実験式（4-8）を Kimax から Kfcまで積分することで算出した． 
図 B-3 に，前述の結果をまとめた Kimax と疲労寿命 Nfの関係を示す．図中，白丸が平滑試
験片の実験データ，黒丸が微小切欠付試験片の実験データ，実線が疲労き裂進展寿命の計
算結果である．図から，いずれの結果もよく一致しており，Kimax が高いほど疲労寿命が短
く，Kimax が減少するにしたがって疲労寿命が長くなる右下がりの傾向を示すことがわかる．
このことから，細粒超硬合金 F-13Co の疲労過程は，起点として観察された粗大 WC 粒子な
どの初期欠陥から生じる疲労き裂の進展として理解することができ，疲労寿命の大半は疲
労き裂進展寿命が占めているものと推測される． 
 
 
 
Fig. B-3 Relationship between Kimax and Nf compared with experimental data from plane specimen, 
experimental one from micro-notched specimen and calculation result from crack growth 
law. 
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B.4 まとめ 
 細粒超硬合金 F-13Co に対し，初期欠陥として数m 大の切欠きを付与した微小切欠付試
験片の回転曲げ疲労試験を行い，初期欠陥のない平滑試験片の疲労寿命と比較した．得ら
れた結果は以下のとおりである． 
 
(1) 微小切欠付試験片において破壊起点となる微小切欠きと，平滑試験片において破壊起
点となる凝集 WC 粒や粗大 WC 粒子を初期欠陥とみなしたとき，それぞれに作用する
最大応力拡大係数 Kimax をと疲労寿命 Nfの関係は，よく一致する． 
(2) 実験的に得られた(1)の関係は，本合金の da/dN- Kmax の関係式（4-8）から算出した Kimax
とき裂進展寿命の関係とよく一致する． 
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Appendix-C 
疲労き裂進展特性に及ぼす応⼒⽐の影響 
 
C.1 背景 
 本論文では，応力比 R = -1 における疲労き裂進展特性について評価した．しかし，応力
振幅が同じでも平均応力が異なれば疲労き裂進展速度も異なり，その影響は材料や材質に
より異なることが知られている[1]．そこで，本研究で取扱う細粒超硬合金 F-13Co に対し，
応力比 R > 0 の異なる 3 種類の応力比のもとで，微小な表面き裂に対する疲労き裂進展試験
を行い，疲労き裂進展特性に対する応力比の影響を評価した[2]． 
 
C.２ 実験⽅法 
 図 C-1 に，本実験で使用した試験片の模式図を示す．超硬メーカーより，機械加工まで
完了した状態の試験片を入手した後，8×50 mm の 1 面を粒度 1 m のダイヤモンドペース
トで表面粗さ Ra 0.1 m 以下の鏡面に仕上げた．試験片中央部には，ビッカース圧痕により
全長 400 m 程度の初期き裂を導入した．上記の試験片を，軸疲労試験機にて図に示すよう
な sin 波の負荷（R = 0.1，0.2，0.5）を与えた 4 点曲げ疲労試験に供し，4.2 節で述べた不連
続 Kmax 一定試験を行った．K 値はき裂を半円形状と仮定し，（4-2），（4-3），（4-4）式を用い
て算出した． 
 
 
 
Fig. C-1 Test specimen used for 4-point bending fatigue test at R > 0. 
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Fig. C-2 Schematic illustration of 4-point bending fatigue test. 
 
 
C.３ 実験結果および考察 
図 C-3 に，応力比 R = -1，0.1，0.2 ならびに 0.5 におけるき裂進展速度 da/dN と応力拡大
係数範囲K の関係を，図 C-4 に da/dN と最大応力拡大係数 Kmax の関係を示す．各図におけ
る R = -1 のデータは，4.5 節の図 4-13 に示した不連続 Kmax一定試験の結果である．図 C-3
からわかるように，F-13Co の疲労き裂進展特性，da/dN-K 関係は応力比によって異なる．
一定のき裂進展速度 da/dN に対して必要なK 値は，応力比が増加するにしたがって減少す
る傾向を示す．特にき裂進展速度が 10-9 m/cycle 以下の低き裂進展速度領域でこの傾向は顕
著である．一方，図 C-4 の da/dN と Kmaxの関係をみると，疲労き裂進展特性は応力比によ
らず，き裂進展速度は，ほぼ Kmax 値によって決まる．以上の da/dN とK，ならびに da/dN
と Kmax の関係における傾向は，金属よりもセラミックスに近い傾向であり，本研究で用い
た細粒超硬合金 F-13Co は，セラミックスに近いき裂進展特性を示していると言える．同様
の結果は，広範囲な材種の超硬合金に対する貫通き裂の疲労き裂進展特性でも確認されて
いる[3], [4]．また，図 C-4 を詳細にみると，低き裂進展速度領域において，一定の da/dN に対
して，R = 0.5 における Kmax 値は，R = -1，0.1 における Kmax 値と比較して増加している．こ
れは，K 値に代表される繰返し応力効果によってき裂進展が加速することを示している．
硬質粒子を含むセラミックスのき裂進展特性に関する，Ritchie らの報告[5], [6]によると，き
裂先端後方において，硬質粒子がき裂の上面と下面の架橋の役割を果たし，き裂進展の駆
動力を低下させる架橋効果が生じるとされている．また，4.8 節で述べたように，R = -1 の
低 Kmax領域において，き裂が WC 粒をう回しながら進展することが多く観察された．すな
わち，低 Kmax 領域ではき裂先端の駆動力が低いため，き裂先端後方に未破断部，すなわち
WC 粒による架橋部が多く生成される．上記の架橋部が繰返し応力の負荷によって緩み，解
消されることによってき裂進展が加速する．そのようなき裂進展の痕跡が，き裂が WC 粒
Cyclic load
time
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ad
Specimen
C-3 
 
をう回しながら進展するという観察結果に表れたと考えられる．一方，高 Kmax 領域ではき
裂先端の駆動力が大きいため，き裂先端の WC 粒を割りながら進展する，いわゆる WC の
粒内破壊が多くみられた．今後，これらのことを裏付けるためには，き裂の開閉口挙動の
詳細な観察や，き裂開口量の測定，有効応力拡大係数Keff による整理などを検討する必要
がある． 
 
 
Fig. C-3 Fatigue crack growth rate for F-13Co as a function of K values at several stress ratios. 
 
 
 
Fig. C-4 Fatigue crack growth rate for F-13Co as a function of Kmax values at several stress ratios. 
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C.4 まとめ 
 細粒超硬合金 F-13Co に対し，応力比 R = 0.1，0.2，0.5 の異なる 3 種類の応力比のもとで，
全長 400 m の初期き裂を有する試験片を用いた 4 点曲げ疲労試験を行い，微小な表面き裂
の疲労き裂進展特性に対する応力比の影響を評価した．得られた結果は以下のとおりであ
る． 
 
(1) 疲労き裂進展特性，da/dN とK の関係は応力比によって異なる．一定のき裂進展速度
da/dN に対して必要なK は，応力比が増加するにしたがって減少する． 
(2) da/dN-Kmax関係において，き裂進展速度は応力比によらずほぼKmax値によって決まる． 
(3) 低き裂進展速度領域において，一定の da/dN に対して，R = 0.5 における Kmax 値は，他
の R = -1，0.1，0.2 の Kmax値と比較して増加した．これは，K に代表される繰返し応
力効果（架橋効果の解消）によってき裂進展が加速することを示す． 
(4) (1)～(3)の結果は，セラミックスの特性と類似である． 
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